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1. Einleitung 
Ionenstrahlverfahren haben im Verlauf der letzten Jahre mit der wachsenden Anzahl von 
Anwendungsmöglichkeiten zunehmend an Bedeutung gewonnen. Die Untersuchung der 
Bildungs- und Wachstumsmechanismen von Phasen, unter Bedkgggen weit entfernt vom 
thermodynamischen Gleichgewicht und die Modifkierung von Oberfiächen, sind nur einige 
Beispiele von den vielen Möglichkeiten, die der Einsatz von Ionenstrahhrerfahren eröaet. 
Die herkömmliche Ionenimplantation, sowie die strahleninduzierte Kristallisation und 
Phasenbildung werden dabei zunehmend zur Herstellung von neuen Matenallen eingesetzt, die 
interessante Eigenschaften aufweisen. Diese Tatsache spiegelt sich auch im zunehmenden 
Interesse der Industrie und der steigenden Anzahl der technologischen Anwendungen wider. 
Die wohl bekanntesten Beispiele sind hier die Dotierung von Siiiaumwafem in der 
Halbleiterproduktion und die Erzeugung von vergrabenen Si02-Schichten (SIMOX: separation 
by hplantation of oxygen [I]). 
Da durch die Implantation Fremdatomkonzentrationen in die Substrate eingebracht werden, die 
weit über der Löslichkeitskonzentration liegen, treten Effekte a~ die zum Wachstum von 
Ausscheidungen (Präzipitaten) und zur Bildung von dünnen geschlossenen Schichten &en 
können. Mit der ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung können hingegen 
kleine Präzipitate (Nanocluster) erzeugt werden, die aufgrund des Phänomens des 
pseudomorphen Wachstums die Bildung von metastabilen Phasen ermöglichen. Aus dieser 
Vielfalt an experimentellen Möglichkeiten, die die Ionenstrabhrerfahren eröfken, ergeben sich 
neue Perspektiven und Ideen für weiterführende, grundlegende Untersuchungen, sowie für 
anwendungsorientierte Forschung und Entwicklung im Hinblick auf mikro-, als auch 
nanostnikturierte Mehrphasensysteme. 
Ebenso wie bei den IonenstrahIverfahren, ist während der letzten Jahre das Interesse am Si-Fe- 
System im beträchtlichen Maße angewachsen. Die unterschiedlichen Eisensilizidphasen und 
deren thermodynamischen und elektrischen Eigenschafken eröfnien viele Möglichkeiten, die zu 
einem industriellen Einsatz e e n  könnten [2]. So ist das halbleitende P-FeSi2 mit seiner 
direkten Bandlücke von 0.85 eV fur den Einsatz als opts-elektronischer Koppler zwischen 
Glasfaser- und integrierter Siliziumtechnologie ein aussichtsreicher Kandidat, wohingegen das 
metallische a-Fes& in der Thermovoltaik ein großes Potential aufryeist [3]. Ebenso ist der 
Einsatz dieser Phasen in der Mikroelektronik als ohmscher-. oder Schottky-Kontakt, als Gate- 
Elektrode oder leitende Verdrahtung denkbar [4J. 
Zur Erzeugung der Eisensilizidphasen mit Ionenstrahlverfahren werden hauptsächlich zwei 
Methoden verwendet: Die Ionenstrablspthese (IBS: ion beam synthesis) und die 
ionenstrahlinduzierte Kristallisation und Phasenbildung (IBIEC: ion beam induced epitaxiai 
crystallisation). Der ProzeB der Ionenstrablspthese setzt sich zusammen aus der Implantation 
der Eisenatome in das Si-Substrat bei einer erhöhter Implantationsteqeratur (S.pischenveise 
350 - 450°C) und einer anschließenden Tempemg, Die Erzeugung von vergrabenen, 
epitaktischen SiIindschichten mittels dieses Vei-fahrens wurde erstmalig vm AB. WXte et aL 
[5,6] durchgeführt. Bei der ionenstrahkduzierten ICristallisation und PhasmbItdmg e ~ o k t  
dagegen die Implantation bei Raurntemperatur, der ehe Bestrahlung bei erh6hte;r Temperatur 
(350°C) mit Siliaumionen folgt. Die Aawendung dieser Ionanstrah2niedoden gestattet dk 
Herstellung der verschiedenen Eisensilipdphasen und die Untersuchung der. Bhasenbitdmg 
weit entfemt vom thermodpamischen Gleichgewicht. 
Wie viele Untersuchungen und Veröffentlichungen in der Vergangenheit zeigten, ist die 
Konversionselektronen-Mößbauerspektroskopie (CEMS: Conversi~on electron Mössbauer 
spectroscopy) aufgnuid ihrer Empfindlichkeit eine ideale Methode zur zerstörungsfieien 
Bestimmung der Phasennisammensetmg von dünnen Schichten und mikrodispersen 
Systemen (Präzipitatverteilungen). Sie liefert dabei wichtige Informationen über die Prozesse 
und Mechanismen, die zur Phasenbildung und zu Phasenübergängen fuliren. Aufgrund der sehr 
hohen Empfindlichkeit der Mößbauer-Sondenatome fur Veränderungen und Störungen der 
lokale Umgebung und der Hyperfein-Wechselwirkungen können Informationen gewonnen 
werden, die mit anderen Analysevedahren, wie z.B. der RöntgendBkaktion, nicht zugänglich 
sind. 
Für die Untersuchung der tiefenabhängigen Konzentrationsverteilung, sowie der lateralen 
Elementverteilungen in unterschiedlichen Tiefenbereichen der Implantationsprofde erweist sich 
die Augerelektronen-Spektroskopie (AES: Auger electron spectroscopy), bzw. die Scanning- 
Augerelektronen-Mikroskopie (SAM: scanning Auger electron microscopy) als überaus 
nützliche Methode. 
Im Rahmen der hier vorgestellten Arbeit wurden die physikalischen Prozesse und 
Mechanismen (Nukleation, Ostwald-Reifung und Koaleszenz von Priizipitaten) untersucht, die 
zur Phasenbildung und zum Wachstum von Eisensiliziden j31.1-m. Dazu wurde die 
Ionenstrahlsynthese als auch die ionenstrahlinduzierte Kristallisation und Phasenbildung als 
Verfahren zur Erzeugung der verschiedenen Phasen eingesetzt. Aufbauend auf 
vorangegangene Experimenten [7- 111 wurden neue Ergebnissen gewonnen, die die 
notwendigen Voraussetzungen und Mechanismen aufZeigen, die zur Phasenbildung fuhren. 
Durch die Stniktunintersuchungen der Silizide mittels SAM wurde die Korrelation von 
Mikrostruktur und Phasenbildung gefunden. Dadurch war es möglich, ein Modell zu 
entwickeln, das die Silizidbildung während der Ionenstrahlsynthese und der 
ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung beschreibt. Der tiefere Einblick in die 
Silizidbildung und das damit gewonnene bessere Verständnis für das Si-Fe-Systems lassen den 
möglichen Einsatz dieser Verbindungen in den verschiedensten industriellen Bereichen ein 
Stück näher rücken. 
2. Theoretische Grundlagen von 
Ionenstrahlexperimenten 
2.1. Wechselwirkung von Ionen mit Festkörpern 
2.1.1. Reichweiten von Ionen im Festkörper 
Erste UaiEersuchungen der Reichweite und Streuung von geladenen Teilchen in Festkörpern 
wurden bereits wn 1900 von Lenard und Rutherford durchgefiihrt [12]. Beim Eindringen eines 
Ions 3a e k  Festkörper fWen elastische und inelastische Stöße zwischen den Atomen und die 
des Pmjektils mit dem Elektronensystem des Festkörpers zu einem 
damit zur Abbremsung des Ions. Der gesamte Energieverlust (dE/dx)t0bi 
ans emem nuklearen und einem elektronischen Anteil zusarmnen und ist abhängig 
von der Efirergie wld Masse des Ions, sswie der Masse und Ordnungszahl der Atomart des 
Festk~rpers, Beide Be&age können. d s  nicht korreliert angesehen werden, das daher eine 
mtischen Ausdrücke erlaubt und der totale Energieverlust als 
[33,14]. 
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Bei hohen Ionenenergien überwiegt der elelaronische Energieverlust, wohingegen für 
Energien, wie sie typisch bei Implantationen sind (10 keV - 1 MeV), beide Wechselwirkungen 
berücksichtigt werden müssen. Ist der nukleare und der elektronische Energieverlust bekannt, 
kann die zurückgelegte Weglänge R der Ionen mit der Einschußenergie E in einem 
stnikturlosen Festkörper mit der Teilchendichte n berechnet werden. 
2.1.2. Nuklearer Energieverlust 
Die nukleare Wechselwirkung erfolgt durch elastische Stöße am abgeschirmten Coulomb- 
Potential der Stoßpartner und kann als klassisches Zweikörperproblem im Schwerpunktsystem 
behandelt werden. Der Energieverlust ist dabei proportional zur Teilchendichte und der 
Summe des Energieübertrages aller Stöße Tm,. 
Mi : Masse des Projektiiions 
M2 : Masse des Festkörperatoms 
8 : Streuwinkel 
d~ : differentieller Wirkungsquerschnitt des Streuprozesses 
T : Energieübertrag eines Stoßes 
T r n ~  : maximal übertragene Energie 
Energie- und Impulserhaltungssatz erlauben dann, die auf das ruhende Festköiperatom 
übertragene Energie zu berechnen 1151: 
Mit Hilfe des Drehimpulssatzes kann der Streuvvinkel 8 5.1 Abhängigkeit vom 
Wechselwirkungspotential V der stoßenden Partner und dem StoBparmeter p bestimnit 
werden. Da kein alIgemein@tiger Ausdruck i3.k dieses Poteatial V(lfi) existiert* unterscheidet 
man daher zwei Energiebereiche. Im Hochenergiebereich k o m m  sich die Atomkerne so nahe, 
daß eine reine CodombabstoBung der beiden Kenne stattfindet und der Eid3 der EIeh-tromn 
vernachlässigt werden kann. Dagegen muß bei niedrigeren Bergjen, wie sie bei Ipzphtationen 
häufig Verwendung linderi, die abschirmende WirLw3 der E1ekt-ronea duch e h  
AbschinnfunkGon r9 mit der Abschirmlänge a berücksichtigt werden. 
Da der Energieübertrag bei einem elastischen Stoß zwischen den Atomen bis zu 10 keV 
betragen kann, findet beim Überschreiten eines Schwellenwertes (Verlagerungsenergie) die 
Bildung eines Frenkel-Paares statt. D.h., daß ein Festkörperatom seinen Gitterplatz verläßt, auf 
einem Zwischengitterplatz m Ruhe kommt und mit der zurückbleibenden Leerstelle diesen 
Defekt bildet. Ist der Energieübertrag groß genug, kann das zuerst angestoßene 
Festkörperatom (primary hock  on) seine kinetische Energie durch Stöße an andere Atome 
weitergeben (secondary hock  on), wodurch sich eine Stoßkaskade ausbildet. Das Modell der 
verdünnten linearen Stoßkaskade wurde von Sigmund entwickelt [16,17] und wird in den 
später vorgestellten Simulationsprogrammen TRlM und TRTDYN verwendet. 
In Abhängigkeit von der Energie und Masse der beteiligten Atomsorten werden drei Arten von 
Stoßkaskaden unterschieden [18]: 
1. Single Knock on: Die Projektile sind leichte Ionen mit niedriger Energie und die 
Stoßkaskade hat nur eine geringe Dichte, d.h. nur wenige Atome sind in Bewegung. 
2. Lineare Stoßkaskade: Mittelschwere und schwere Ionen mit Energien von einigen keV 
verursachen eine Stoßkaskade mit großer Dichte, wobei die Anzahl der bewegten Atome 
proportional der deponierten Energie pro Weglängeneinheit ist. Die Wahrscheinlichkeit 
von Stößen zwischen den bewegten Atomen ist noch sehr gering. 
3. Höhere Ordnung der Stoßkaskade: Als Projektil- und Festkörperatome kommen nur 
Elemente mit hoher Ordnungszahl und Projektilenergien von über 100 keV in Betracht. 
Die Dichte der Stoßkaskade ist sehr groß und die Anzahl der bewegten Atome ist der 
deponierten Energie pro Volumeneinheit proportional. 
2.1.3. Elektronischer Energieverlust 
Bei der elektronischen Wechselwirkung findet der Energieübertrag vom ProjeWon auf das 
Elektronensystem des Festkörpers statt, wodurch es zur Anregung und Ionisierung der Atome 
kommt. Aufgnind der sehr viel geringeren Masse der Elektronen erfolgt pro 
Wechse1wirkungsprozeß nur ein geringer Energieübertrag ohne eine bedeutende Ablenkung 
d& Ions. Die hohe Anzahldichte von Elektronen im Festkörper und die damit verbundene 
große Anzabl von Wechselwirkmgen G3u-t aber letztendlich zu einem großen Energieverlust 
inheit. Man kann hierbei in Abhängigkeit von der kinetischen Energie bzw. der 
Geschwmdgkeiit des Projektilions zwei Bereiche unterscheiden: 
L FUr H e  Geschwindigkeiten sind alle Elektronen des Projektils abgestreift. Die 
qumtitative und qualitative Beschreibung der Energiedeposition, und des damit 
verbmdmen elektronischen Energieverlustes geht auf Bethge [19] und Bloch [20] 
die das Modell des freien Elektronengases anwendeten. Eine Erweiterung durch 
1,221, der UdadungseEehe der Projehilionen durch die E k 6 h x i g  einer 
Ladung be&~ksich~gte, als auch die Eaeziehung von weiteren elektronischen 
Egenschaften des Eestköqers durch Lindhard [23], führten zu einer weiteren 
Yex6esserrttlg der Beschreibung, 
2. Bei niedrigen Geschwindigkeiten sind die inneren Elektronen nicht abgestreift und 
schirmen die Kernladung ab. Die hierzu entwickelte Lindhard-ScharE-Schiratt-Theorie 
(LSS-Theo~ie [24-271 zeigt, daß der elektronische Energieverlust proportional zur 
Ionengeschwindigkeit und damit proportional zur Wurzel aus der kinetischen Energie ist. 
Dabei wurde die Annahme der elastischen Streuung von freien Elektronen im statischen 
Feld einer abgeschirmten Punktladung zu grunde gelegt. Die Proportionalitätskonstante 
hängt von der Masse und Ordnungszahl der beteiligten Atome ab. 
2.1.4. Strahlenschäden in Festkörpern 
Da in den vorangegangenen Überlegungen nur strukturlose Materialien in die Betrachtung 
einbezogen wurden, müssen bei der tatsächlichen DurchfUhrung von Experimenten auch 
Effekte, wie 2.B. die Schädigung, das Ausheilen und die Amorphisierung von Kristallgittern 
berücksichtigt werden [28], 
Da der Streuquerschnitt G proportional zu E-' ist, nimmt dieser mit abnehmender Energie 
stark zu. Dies fiihrt dazu, daß in einer Stoßkaskade das primär angestoßene Atom durch viele 
weitere Stöße seine Energie verliert und letztendlich in einem kleinen Volumen mit einer 
Ausdehnung von Ca. 10 nm abgebremst wird. Hierbei entstehen weitere Unterkaskaden in 
denen viele Stöße stattfinden, die zur Verlagerungen von Atomen fdxren. Unterschreitet die 
kinetische Energie des stoßenden Atoms die Verlagerungsenergie Ev (20 - 100 eV) sehr 
schnell, so kann der Prozeß bereits nach 10-l3 s beendet sein. Die restliche Energie wird dann 
durch Phononenanregungen des Festkörpers abgef'lihrt. Ein Großteil der Verlagerung erfOlgt 
durch Ersetzungsstoßfolgen entlang einer kristallographischen Richtung, d.h. ein Atom 
verlagert seinen Gittemachbam usw.. Die so entstehenden Frenkel-Paare haben ihre Leerstellen 
am Anfang und ihre Zwischengitteratome am Ende der Stoßfolge. Dadurch werden im Innern 
der Kaskade Leerstellen und am Rand Zwischengitteratome erzeugt. Viele dieser instabile9 
Frenkel-Paare, bei denen sich das Zwischengitteratom und die Leerstelle in einer Entfernung 
von weniger als 1 nm befinden, rekombinieren spontan, Um stabile Frenkel-Paare zu erzeugen, 
muß daher neben der Gitterbindungsenergie zur Erzeugung noch eine Wandemgsenergie nir 
Trennung des Paares aufgebracht werden. Somit ergibt sich fur die Bildung von stabiien 
Frenkel-Defekten bei Halbleitern eine Verlagerungsenergie ED von 10 - 30 eV [29]. Die Anzahl 
der stabilen Frenkel-Defekte kann nach der Kinchiu-Pease Theorie berechnet werden [30]. 
Bei einer hplantationstemperatur, bei der die Leerstellen, Zwischengitteratome und kieine 
Defektcluster noch unbeweglich sind, fuhrt eine größere Dosis zu einer höheren Defektdichte. 
Dabei erzeugen überlappende Bereiche der Stoßkaskaden Leerstellen und Zwischen#tteratome 
in unmittelbarer Nähe der schon vorhandenen Defekte und tragen so zur Rekombination und 
Veningemg der Defektdichte bei. Überschreitet aber die Defektdichte eben hitischefi Wert, 
so fhdet bei Halbleitern ein Phasenübergang von der luistdlinen jn die amorphe Phase statt. 
Dieser Übergang wjrd nach dem Modell von B M a l l  et aL [31,32] ausgelöst wem e h  
bedeutende Uberlappung mehrerer Kaskaden vorhanden ist. Zur Amorphisiemg vmk S a m  
bei einer niedrigen ~lantationstemperatur (humtemgeratur) reicht schon ehe Dosis aus* bei 
der ca. jedes 10-te Atom verlagert wird. Bei höheren Temperaturen werden dle Dehbte 
beweglicher und können leichter rekombbieren, weshalb hijhere Dosen zur ~oll&k&ga;n 
Amorphisiemg notwendig sind. Überwiegt die AuAeilrnte a u f m d  der g d b ~  
Beweglichkeit der Defekte gegenüber der Erzeugmgsrate, so kirnir keine Anzorpgsiemg 
stattiinden. 
Morehead und Crowder [33] entwickelten ein ModeU, mit dem die Amorphisierungsdosis 
abgeschätzt werden kann. Dabei zeigt sich außerdem, daß oberhalb eher kritischen 
Temperatur T, ebenso keine Amorphisierung mehr stattfinden kann. Da der Energieverlust 
abhängig ist von der Implantationsenergie und der Zusammensetmg des Festkörpers, ergibt 
sich fur die Implantation von Eisenionen mit 200 keV in Siliaum ein Wert von Ca. 180°C. 
2.2. Berechnung der Energieverluste 
Für die in dieser Arbeit vorgestellten Implantationen und die Bestrahlungen wurden die 
Energieverluste mit dem Programm SR (wird von Monte-Carlo-Simulation TRIM95 [15] 
verwendet) berechnet. Im weiteren Verlauf wird unter dem Begriff der ,,Implantation" das 
gezielte Einbringen von Projektilionen in einen bestimmten Tiefenbereich verstanden, wogegen 
der Be@ ,,Bestrahlung“ dann Verwendung findet, wenn ledigiich eine Energiedeposition 
durch die Ionen in einem bestimmten Tiefenbereich stattfindet, aber die Ionen dort nicht zur 
Ruhe kommen. 
Abb. 2.1.: Energieverlust von Fe-Ionen in Abb. 2.2.: Energieverlust von Si-Ionen in 
SiLizium in Abhängigkeit von der Silizium in Abhängigkeit von der 
Ionenenergie. Ionenenergie. 
In Abbadung 2.1. ist der Energieverlust eines Eisenions in Abhängigkeit von seiner Energie 
dargestellt. h niederenergetischen Bereich dominiert der nukleare Energieverlust, der bei 
45 keV mit 0.92 keV/m ein Maximum hat und mit steigender Ionenenergie abfält. Der 
elektronische Energieverlust nimmt mit E ' ~  kontinuierlich mit der ansteigenden Energie zu und 
überwiegt bei hohen Projektilenergien. Bei ca. 240 keV sind die beiden Werte mit 0.70 keVlnm 
gleich. 
Für die Be g von Siljnuni mit Si-Ionen zeigt Abbildung 2.2. fur die Energie von 
500 keV einen totalen Energieverlust von 0.67 kevlnrn, wobei der elektronischen Anteil von 
er dem nuklearen Anteil überwiegt. Für die Ionenenergie von 3 MeV ist 
st vernachlässigbar (0.04 keV1nm) und die elektronische 
dominiert, 
2.3. Berechnung der Implantationsprofile 
Wie in den vorangegangenen Abschnitten dargestellt wurde, Ehrt der Energieverlust der 
Projektilionen zu deren Abbremsung und zur Ausbildung eines Implantationsprofils, welches 
im einfachsten Fall durch eine Gaußverteilung beschrieben werden kann. Die mittlere 
projizierte Reichweite Rp, die projizierte Standardabweichung ARp (longitudinales Straggling) 
und die maximale Konzentration von implantierten Atomen charakteisieren dabei die 
tiefenabhängige Verteilung. Maßgeblich Parameter fiir die Erzeugung eines solchen 
Tiefenprofils ist die Implantationsenergie und die Dosis. 
Die Berechnung der Implantationsprofile diente zur Abschätzung der charakteristischen 
Werte und des zu erwartenden Verlustes an implantierten Atomen durch das Zerstäuben der 
Oberfläche. Die analytische Berechnung der Implantationsprofile mit dem Programm 
PROFILE [34] erfolgte unter Verwendung einer Pearson-Verteilung. Die Monte-Carlo- 
Simulationen wurden mit dem Programm T R I . 9 5  [15] und TRIDYN [35] durchgern. 
Hierbei berücksichtigte das dynamische TRIDYN das Zerstäuben der Oberfläche, sowie die 
Dichteninahme infolge der Implantation der Eisenatome. Wie anhand der Ergebnisse später 
gezeigt wird, können weitere Effekte einen wesentlichen Einfiuß haben und zu Abweichungen 
zwischen den berechneten und den implantierten Konzentrationsverteilungen fuhren. Der 
Vergleich (Abschnitte 6.1.1. und 6.2.1.) kann daher aufschlußreiche Informationen über die 
Prozesse liefern, die während der hplantation ablaufen. 
2.4. Keimbildung, Wachstum und Koaleszenz von 
Präzipitaten 
Die Nukleation und das Wachstums von Präzipitaten während der IonenstraZi1synthese und der 
ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung werden durch Prozesse verursacht, die 
in zwei Gmppen eingeordnet werden können: Zum einen mit thermodynamischem Ursprung 
und zum anderen die strahluflgsinduzierten Effekte. Beide Gruppen werden h folgenden 
vorgestellt und die Einfiüsse der Parameter verdeutlicht. Eine ausfuhrlichere Darstellung dieses 
Themengebietes ist 2.B. bei Mantl[4,36-381 zu finden. 
2.4.1. Thermodynamische Effekte in übersättigten Lösungen 
Die Nukleation und das Wachstum eines Präzipitats in einer Matrix ist bestimmt vom 
Bestreben, die Freien Energie des Systems G zu nunimeren. Unter Vernachaässipg von 
strahlungsinduzierten Effekten ist die Änderung der Glbbschen Freien Energie AG abh&gig 
von einem Anteil der vom Volumen V und von der Obeache A henSihrt, sowie vorn 
Vorzeichen von AGv und AGE 1391: 
AG = V(bGv + AGE ) -i- yA (2~5.) 
Die Änderung der Freien Energie hängt nicht nur von der Präzipitatbildung der neuen Phase 
und der damit verbundenen Zunahme der elastischen Spannungsenergie ab, sondern auch von 
der spezifischen Grenzflächenenergie y, die abhängig ist von den Eigenschaften der neuen 
Phase und der Matrix. Dabei gilt in Abhängigkeit von der Präzipitatfonn die folgende 
vereinfachte Abschätzung für die spezifische elastische Spannungsenergie: 
AG, (Scheibe) < AG, (Nadel) < AG, (Kugel) [40]. Sphärische Präzipitate können nur 
wachsen, wenn die Gredächenenergie y isotrop ist, wogegen eine anisotrope Verteilung von 
y zu einem facettierten Wachstum führt. Flache Formen sind daher verursacht durch ein stark 
anisotropes Wachstum in Richtung der längsten Ausdehnung, und führen zu Scheiben oder 
Nadeln [41]. 
Die Form eines isolierten Präzipitats in einer Matrix ist im einfachsten Fall und im 
themodynamischen Gleichgewicht nach dem Theorem von W u E  [41] bestimmt durch die 
Minimierung des Produkts XAiyi. Hierbei ist ZAi die i-te Teiloberfläche und yi die zugehörige 
speafische Gredächenenergie. Zudem kann die Fonn durch weitere Effekte, wie z.B. einer 
großen Gitterfehlanpassung und den dadurch verursachten Spannungen beeidußt werden. 
Im allgemeinen besteht eine eindeutige Orientierungsbeziehung zwischen den Kristallgittern 
von Präzipitat und Matrix. Diese Anpassung zwischen den beiden Kristallen entlang einzelner 
Flächen und Richtungen bestimmt ebenso die sich ausbildende Präzipitatform [42]. Das 
Wachstum von Präzipitaten mit einer anderen Kristallstniktur als die Matrix, aber mit festen 
Orientierungsbeziehungen wird Endotaxie genannt [43,44]. In (100) und (111)Si ist die 
energetisch bevorzugte Gredäch  für das Wachstum die { 1 1 1)-Ebene. Da das Wachstum von 
Präzipitaten die Veränderung der totalen Gredächenenergie bewirkt, haben die 
Orientierungsbeziehmgen ebenso einen großen Einfluß auf die Koaleszenz von Präzipitaten. 
Eine entscheidende Größe fur das Wachstum von Präzipitaten ist der kritische Radius rc und 
die zugehörigen kritischen Freien Energie AGc, die aus der Gleichung (2.6.) folgen [39]: 
E h  Präzipitat mit einem Radius r < rc ist daher instabil und neigt zur Auflösung. Dies legt 
nahe, daß die Entstehung von Keimen und deren Wachstum durch Fhiktuationsprozesse 
vemsacht wird [41,451. 
2-42, Thermisch induziertes Wachstum 
Die wt:erschiedÜ.chenr, chemischen Potentiale zweier verschieden groBer Präzipitate haben in 
der sie unigebenden Matrix einen EMuß auf die LösIichkeitskonzentration Cs. An der 
Ob~erflgche des 1Präzipitats mit dem Radius r, ist Cs durch die Gibbs-Thomson-Gleichung (2.9.) 
gegeben, die für Priizipitate dt Ausdehnwgen größer als einige Nanometer hearisiert werden 
Cm Löslichkeitskonzentration vor einer ebenen Gredäche (r = M) 
T : Temperatur 
kg : Boltzmann-Konstante 
r Präzipitatradius 
V, : Atomvolumen 
Der Konzentrationsgradient zwischen den Präzipitaten fuhrt zu einem DiBisionsstrom vom 
kleinen zum großen Präzipitat, wodurch sich das kleine Präzipitat auflöst und das große 
Präzipitat anwächst. Dieses wettbewerbsartige Wachstum wird Ostwald-Reifiing genannt und 
wird aufgnind seiner Bedeutung fur die später vorgestellten Experimente im folgenden 
Abschnitt etwas genauer vorgestellt. Die Löslichkeitskonzentration in der Matrix zwischen den 
Präzipitaten kann näherungsweise und unter Verwendung des experimentell bestimmten 
mittleren Präzipitatradius <r>, mit der Gibbs-Thomson-Gleichung bestimmt werden. 
Der Prozeß der Ostwald-Reifüng ist nach seinem Entdecker W. Ostwald benannt [46]. Die 
Bildung eines Präzipitats einer neuen Phase in einer Matrix geschieht dabei durch einen 
Phasenübergang erster Ordnung. Auf'gmd der sich ausbildenden Gredäche ist die Mischung 
nicht mehr im thermodynamischen Gleichgewicht und das System strebt eine Minimierung 
semer Gesamtenergie an. Diese kann reduziert werden durch einer V e h g e m g  der 
Grenzfiäche, das eine Zunahme der Präzipitatgröße der zweiten Phase zur Folge hat. Der 
Betrag der überschüssigen Energie ist im allgemeinen klein, da die Flächenändemg 5x1 
Vergleich zur gesamten Oberfläche nur gering ist. 
Die Ursache für die Verringerung der Energie ist die Abhängigkeit des chemischen 
Potentials p (2.11.) von der Präapitatfom, d,h. zur Oberfiächenlaummung (isotrope 
Oberflächenenergie y vorausgesetzt) [47]. Dies führt dazu, daß Atome aus Regionen mit 
großer Krümmung in Bereiche mit geringerer Krümmung fließen. Dadurch veningert sich die 
Oberflächenkrümmung und die Präzipitatgröße nimmt zu. In der klassischen Theorie werden 
dabei folgende Annahmen zugrundegelegt: 
1.) Das Präzipitat der neuen Phase und die Matrix, in die es eingebettet ist, sind Elüssigkeitm. 
2.) Es wird nur das Wachstumvon sghänschen Präzipitaten betrachtet. 
3.) Die Präzipitate sind fest im Raum iixiert. 
po : chemisches Potential einer ebenen Obedache 
V, : molares Volumen 
Y : isotrope Obedächenenergie 
K : OberflächenkninuTlung 
f2.1 i.) 
Eine Weiterentwicklung dieser Theorie wurde von Lifshitz und Slyozov (LS-Theorie [48]) und 
Wagner (LSW-Theorie [49]) vorgenommen. Die LS-Theorie erlaubt die quantitative 
Beschreibung des Langzeitverhaltens eines Ensembles von wachsenden Präzipitaten, ohne 
jedoch die Nukleation und Koaleszenz zu bereicksichtigen. Die Massenerhaltung der gelösten 
Substanz muß dabei explizit e i n g e r n  werden, das geschieht dadurch, daß keine Quellen 
zugelassen werden. Die gesamte Anzahl der gelösten Atome ist somit auf die Matrix und die 
Präzipitate aufgeteilt. 
Ein Grundproblem für die Anwendung der Theorie auf Ionenstrahlexperimente sind die 
oben gemachten Annahmen und desweiteren, daß die Wachstumsrate der Präzipitate 
unabhängig von deren Umgebung sein soll. Dies trifff aber nur bei einem vernachlässigbaren 
Volumenanteilen der neuen Phase zu. Ebenso wird die langreichweitige Coulomb- 
Wechselwirkung zwischen den Präzipitaten, die über einen Abstand von einigen 
Präzipitatdurchmessern wirkt, nicht berücksichtigt. 
2.4.3. Thermisch induzierte Koaleszenz 
Im &ihen S t a h  des Wachstums von Präzipitaten kann der Abstand der 
Präzipitatmittelpunkte als nahezu konstant angenommen werden. Mit zunehmender Größe der 
Präzipitate nähern sich dann deren Oberflächen an und berühren sich. Die Gleichung für die 
Löslichkeitskoflzentration am Berühningspun.kt (2.12.) kann aus Gleichung (2.9.) durch die 
Einfuhning des Krümmungsradius p an der Einschnürung (negativ im Vergleich zum 
Präzipitatradius r) (2.12) gewonnen werden. Dabei ergibt sich, daß die 
Löslichkeitskonzentration an der Einschnürung geringer ist als in der umgebenden Matrix. 
Dadurch fließt ein Strom von gelösten Atomen j (2.13.) in Richtung des Berührungspunktes 
und der Einschnürung, die dadurch aufgefüllt wird. Die Koaleszenz kann unter günstigen 
Bedingungen zur vollständigen Einebnung und damit zur Bildung von geschlossenen Schichten 
%en [48,50]. 
2.4.4. Strahlungsinduziertes Wachstum 
Zusätzlich zu den bisher behandelten thermischen Prozessen, wird durch den kontinuierlichen 
Ionenstrom eine VieiIzahi von strahlungsindwierte Effekten ausgelöst, von denen einige hier 
sind pi-531: 
a) DSsion 
stiani und Koaleszenz von Präzipitaten 
und Phaseniiberghge 
d) Ade- von -Präzipitaten d m h  Stoßkaskaden 
d Ausheilen von Defekten 
OE von Defekten und Cluaexbildung 
von gelösten Atomen an Defekten 
nrr Oberftache 
i bevorzuge NttkleaGon von neuen Phasen an De?E&en (z.8. an Verlagerutlgen) 
I 2  
j) Amorphisiemg 
k) Rekristallisation 
1) Ionenmischen 
Die Nukleation und das Wachstum von Präzipitaten während der Implantation hängt sehr 
emphdlich von der Tmplantationsenergie, Dosis, Temperatur und Ionenstromdichte ab. 
Besonders die Ionenstromdichte und die Implantationstemperatur bestimmen maßgeblich die 
Größenverteilung der erzeugten Präzipitate. Eine hohe Ionenstromdicht Wirt aufgmd der 
Auflösung von schon vorhandene Präzipitaten zu vielen kleinen Präzipitaten, wohingegen bei 
einer niedrige Ionenstromdichte wenige große Präzipitate entstehen. Die Auflösung der 
Präzipitate ist proportional zur Schädigungsrate und fulirt daher bei höheren 
Ionenstromdichten zu einem größeren Effekt, welcher der Neuordnung, Ausheilung, erneuter 
Nukleation und Wachstum von Präzipitaten entgegenwirkt [54]. Ebenso kann durch die 
Temperatur die entstehende Größen- und Dichteverteilung der Präzipitate beeinflußt werden: 
Viele kleine Präzipitate bei niedriger Temperatur und wenige große bei hoher Temperatur [42]. 
Für die Nukleations- und Wachstumsrate, sowie fur die Dichte- und Größenverteilung von 
Präzipitaten sind daher die Ionenstromdichte und die Temperatur entgegengesetzt wirkende 
Größen. Da fur das Ausheilen der Schäden, die durch die Implantation erzeugt werden, eine 
höhere Temperatur und eine große Ionenstromdichte vorteilhaft ist, müssen beide Größen 
entsprechend der Zielsetzung, geschlossene Schicht oder Wachstum von großen Präzipitaten, 
aufeinander abgestimmt sein. Wie in Abbildung 2.3. dargestellt, ist dabei die durch die 
Implantation erzeugte Präzipitatverteilung fur den weiteren Verlauf der stnikturelien 
Entwicklung während der anschließenden Tempemg von großer Bedeutung. 
Abb, 2.3,: Die schematische Darstellung 
nach Mantl 143 verdeutlicht den Einauß der 
Größen- und Tiefenverieilung der 
Präzipitate, der Tmplantationsterqeratur Ti 
I und der Ausheiltemgeratur T, auf &CI; 
EntwicMung der Priizipitatverte52ung. 
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Durch die Abwandlung der Theorie der Ostwald-Reifung und unter Berücksichtigung von 
strahlungsinduzierten Effekten formulierte Porter et al. ein Modell, demzufolge das Quadrat 
des mittleren Präzipitatradius <r>2 linear mit der Dosis zunimmt und die erneute Nukleation 
von Präzipitaten nur nahe an der Oberfläche stattfinden kann, da diese als Senke fur 
Punktdefekte wirkt [53,55]. Die Aufiösung von schon vorhandenen Präzipitaten ist weniger 
effektiv im Projtilmaximum, wo der Volumenanteil q der Präzipitate im Substrat am größten ist. 
Dies führt zu einer erhöhten Aufiösung der Präzipitate in den Profilfianken und verstärkt die 
Diffusion in Richtung des Profilzentrums. Dadurch wird eine Größenverteilung erzeugt, die 
grße Präzipitate M Profilzentrum und kleine Präzipitate in den Profilfianken aufiveist, das eine 
Voraussetzung für die Bildung einer geschlossenen Schicht während der Temperung ist. 
2.4.5. Präzipitatumverteilung und Schichtwachstum 
Wie schon in 2.4.4. dargestellt wurde, ist im einfachsten Fall für die Bildung von geschlossenen 
Schichten ein Fluß von gelösten Atomen zum Profilzentnun nötig. Der Grund dieses Flusses ist 
die räumlich inhomogene Konzentrationwerteilung und die dadurch entstehenden 
Konzentrationsgradienten, die den Prozeß der Ostwald-Reifung in gang setzen. Ebenso kann 
eine solche Kolnzentrationwerteilung eine langreichweitige thermische DifEUsion verursachen, 
die eine Einebmg der Konzentrationsunterschiede anstrebt. Dabei können beide Prozesse 
gleichzeitig ablaufen. 
Um das Wachstum von geschlossenen Schichten (s. Abb. 2.3.) zu erzielen, müssen daher die 
Effekte überwiegen, die eine kontinuierliche Veränderung des gaußformigen 
Implantationsprofils, hin zu einer kastenformigen Konzentrationwerteilung fordern, das durch 
das sulczessives Auflösen und Wachsen von Präzipitaten geschieht. Dabei muß beim Übergang 
vom Präzipitatwachstum zur Koaleszenz ein Wechsel der wirkenden Mechanismen stattfinden, 
d.h. dem Prozeß der Ostwald-Reifung muß zum geeigneten Zeitpunkt die Auftullung und die 
Einebnung der Einschnürung (Abschnitt 2.4.3.) folgen. Da in dieser Phase der Schichtbildung 
die beiden Prozesse konkurrieren, ist der richtige Übergang von besonderer Bedeutung und 
erfordert daher, daß die Implantations- und Temperbedingungen aufeinander abgestimmt sein 
müssen. Bei einer tiefenabhängigen Größenverteilung der Präzipitate, wie sie im 
vorangegangenen Abschnitt beschrieben wurde, ist die Ostwald-Reifiing und die Koaleszenz 
am effektivsten im Profilzentrum. Ist jedoch die Ausdehnung der Präzipitate schon größer als 
die zu erwartende Schichtdicke, so kann keine Einebnung mehr stattfinden. 
Nach der Theorie ist das Produkt von Dfisionskoefkient D und dem Gradienten der 
Lös7ichkeitskonzentration C in Abhängigkeit von der Temperatur während der Temperung 
proportional zum Diffusionsnuß. Für die Temperatur von 1150°C, wie sie typischerweise für 
die hier vorgestellten Temperexpebnte gewählt wurde, liegt das Produkt in dem Bereich, 
der nur das Wachstums von Priizipitaten erwarten läßt [4]. Eine Berücksichtigung der Größen- 
und Tiefenverteilmg der Präzipitate, sowie weiterer Effekte, wie z.B. der DBksion von 
Defekten zur Oberfläche, k d e t  bei dieser Abschätzung jedoch nicht statt. 
2.4.6. Spannungsinduzierte Effekte 
Durch ein unterschiedliches Kristallgitter von Präzipitat und Matrix kann ein elastisches 
Spannungsfeld entstehen, das Effekte verursacht, die das Wachstum von Präzipitaten 
entscheidend beeinflussen können. Tm folgenden sind einige Ergebnisse zusammengestellt, die 
verdeutlichen sollen, welche Abhängigkeiten von den Implantationsbedingungen bestehen und 
wie stark der Einfluß sein kann [56-591: 
a) Der Aufbau von Spannungen in Abhängigkeit von der Gitterfehlanpassung ist eine 
Funktion der Dosis [60] und der Implantationstemperatur [61]. 
b) Die erzeugten Spannungen hängen von der Dichte- und Größenverteilung der Präzipitate 
ab. 
C) Der elastischen Wechselwirkung kommt mit zunehmenden Volumenanteilen der Präzipitate 
mehr Bedeutung zu, da der Präzipitatabstand abnimmt und die Reichweiten der elastischen 
~~annun~sfelder zu überlappen b&nnen. 
d) Spannungen an der Präapitatmatrix-Grenzfläche verändern die Grenzflächenenergie, und 
Gbren dazu, daß die Gibbs-Thomson-Gleichung in der Fom (2.9.) nicht mehr d t i g  ist 
e) Die bevorzugte Ausbildung von nur einem Präzipitattyp wird durch Spannungen 
verursacht. 
f) Spannungsrelaxation kann zur Bildung von Versetzungen in der kristallinen Matrix &en. 
Dies tritt dann ein, wenn die Schichtdicke bzw. die Größe der Präzipitate, den kritisch 
Wert für das pseudomorphe Wachstum übersteigt [62]. 
g) Eine Relaxation der Spannung erfolgt, wenn das System seine elastische Energie durch 
Ausbildung einer geschlossenen Schicht minimieren kann 1631. 
h) Spannungen können ebenso zu einer inversen Ostwald-Reihg flihen, d.h. große 
Präzipitate lösen sich auf und kleine beginnen zu wachsen. Dieses inverses Wachstum kann 
dann auftreten, wenn das System bei einem bestimmten Abstand zwischen den Präzipitaten 
nim elastisch kontrollierten Wachstum übergeht und das System sehe Energie durch 
diesen Prozeß minimieren kann [59,64]. 
i) Die spannungsinduzierte langreichweitige Diffusion kann ni einer Verlagerung von 
Präzipitaten fiihren und das Wachstum von geschlossenen Schichten unterstiitzee. Dies 
kann in Zusammenhang gebracht werden mit einem stark anisotropen Präzipitatwachstum 
und der Präzipitatorientiening [65]. 
3. Experimentelle Durchführung der 
Ionenstrahlexperimente 
3.1. Implantation 
Für die Ionenstrahlsynthese wurden Eisenatome mit Projektilenergien von 40 keV und 
200 keV mit einem Hochstrom-Implanter der Firma DANEYSTK bei 350°C implantiert. Die 
40 keV-Implantationen von 57~e-~tomen wurden durchgeführt, um an den sehr nahe an der 
Oberfläche liegenden Implantationsprofilen die hohe Empfhdlichkeit der integralen 
Konversionselektronen-Mößbauerspektroskopie (CEMS) ausninutzen und um tiefenselektive 
Konversionselektronen-Mößbauerspektroskopie (DCEMS) d u r c e e n  zu können. Mit der 
Energie von 200 keV und Dosen bis zu 7.0 X 1 0 ' ~ c ~ ~  sollten dann möglichst hohe 
Eisenkonzentration erreicht werden. 
Aufgnuid der hohen Dosen, und der damit verbundenen langen Lmglantationsdauem wurden 
bei den 200 keV-Implantationen jeweils 7 X 10'%m-~ der fur die Mößbauerspektroskopie 
notwendigen '%-Atome mit einer Ionenstromdichte von 0.2 w c m 2  implantiert. Zum 
Erreichen der hohen Gesamtdosen wurden entsprechend ?Fe-~tome mit 4.4 pNcm2 unter den 
gleichen Bedingungen nachimplantiert. Um einen möglichen Eiduß der 
Implantationsreihenfolge auf die Phasenbildung zu untersuchen, wurde diese auch geändert. 
Mit der Imphtationstemperatur von 350°C sollten die Ausheilung und die Rekristallisation 
der strahlengeschädigten Si-Matrix sowie die Silizidbildung aktiviert werden. Die Temperatur 
wurde durch die ohmsche Heining eines Kupferblocks erreicht, auf dem die Siliziumsubstrate 
mechanisch befestigt waren. Die Temperaturmessung erfolgte am Rande der bestrahlten 
ProbenobenBäcbe mit einem Thermoelement, welches dort mit Klammem fynert wurde. Der 
Druck in der Iri3plantationskammer betrug während den Implantationen Ca. 5 x 1odmbar. 
Die verwendeten n-leitenden Silizium-Scheiben (konventionelle Wafer mit 2 Zoll 
Durchmesser) mit (111)-Orientierung senkrecht zur Probenoberfläche wurden mvor 
naßchemisch mit HzS04, H202 und Alkohol gereinigt. Unmittelbar vor dem Einbau in die 
Probenkammer wurden diese nochmals für eine Minute in 10 % HF getaucht um eine dürine 
Oxidschicht, die sich während der zwischenzeitlichen Lagerung gebildet hatte, von der 
Oberfläche zu beseitigen. 
Wie im Abschnitt 2.2. (Berechnung der Energieverluste) dargestellt wurde, unterscheiden sich 
Er die beiden Projektilenergien (40 keV und 200 keV) die Beiträge von nuklearem und 
elektronischem Energieverlust. Da aber die Silizidbildung am Ende der Projektilbahnen zu 
erwarten ist, also am Ort, an dem die Eisenatome zur Ruhe kommen, kann davon ausgegangen 
werden, daß hBereich der Implantationsproiile identische Bedingungen für die Phasenbildung 
herrschen und die gleichen Prozesse stattfhden. Diese Annahme, daß die Phasenbildung in dem 
untetsuchten Emergiebereich unabhängig von der Einschußenergie der Projektilionen ist, wird 
durch die in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse der CEMS-Phasenanalyse bestätigt, 
we&alb die Messungen und Spektren der Roben gemeinsam ausgewertet wurden, und alle 
Ergebnisse in das in Abschnitt 6.1.9. vorgestellte Modell für die Phasenbildung einflossen. 
Für die ionenstrahhduzierte Kristallisation und Phasenbildung wurden mit 200 keV 
Gesamteisendosen von 7.0 X 10'~c&~ - 2.0 x 10'~cm-~ bei Raumtemperatur implantiert. Es 
wurden dabei bis zum Wert von 5 X 10'~cm-~ nur 5 7 ~ e - ~ t o m e  und entsprechend bei den 
höheren Gesamtdosen noch zusätzlich 56~e -~osen  implantiert. Aufgnuid der Energiedeposition 
des Ionenstrahls erwärmten sich die Si-Substrate auf ca. 90°C. 
3.2. Temperung 
Um die Phasenbildung, Phasenübergänge und das Wachstum von Eisensilizidpräzipitaten zu 
untersuchen, wurden Temperungen im Ofen und mit Halogenlampe jeweils in Ar-Atmosphäre 
bei verschiedenen Temperaturen und unterschiedlicher Dauer durchgefuhrt. 
Aufgrund von vorangegangenen Untersuchungen [7-9,66-701, die einen sehr langsamen 
a+ß-Phasenübergang von mehreren Stunden zeigten, wurden Temperzeiten bis zu 18 h bei 
900°C gewählt, um den mit der Implantation erzeugten Anteil der a-Phase in die ß-Phase zu 
überführen. Weitere Temperungen bei 900°C fur eine Stunde sollten dann zeigen, ob der 
nukleationskontroIlierte a+ß-Phasenübergang in Abhängigkeit von der implantierten 
Präzipitatverteilung in kürzeren Zeiten erreicht werden kann. Für die Erzeugung der a-Phase 
wurde die Temperatur von 1 150°C und die Dauer von einer Stunde gewählt. 
Um zu untersuchen, ob das gewahlte Tempernerfahren Eid& auf die Phasenbildung und 
die Veränderungen der Implantationsprofile hat, wurden weitere Temperbehandlungen mit 
einer Halogenlampe jeweils für 30 s bei 900°C bzw. 1150°C durchgeführt. Hierbei betrug die 
Auiheizphase jeweiis 30 s. 
3.3. Bestrahlung 
Mit dem Ziel, die strahleninduzierte Phasenbildung und Phasenübergänge zu untersuchen, 
wurden Bestrahlungen von ausgesuchten Proben vorgenommen. Für die strahleninduzierte 
Kristallisation und Phasenbildung wurden die zuvor bei Raumtemperatm implantierten Proben 
(Dosen kleiner als 1 X 10'~cm-~) bei 350°C mit 500 keV Si*-1onen bestrahlt. Berechnungen mit 
TRlM95 in Abschnitt 2.2. zeigen, daß die Si-Atome hinter dem implantierten Eisenprofif bei 
Ca. 800 nm gestoppt und daher nicht in dieses implantiert werden. 
Der Ausgangspunkt für ein weiteres Experiment war die mö&che Bildung der 
Hochtemperatur-a-Phase bei Temperaturen weit untehalb von 960°C. Dabei wurde die mit 
200 keV und 3 X 10"cm-~ bei 350°C implantierte &be mit 3 MeV und 1 X 1016c~' ~ i '  Ionen 
bei Raumtemperatur an einem TXNDETRON-Hochstromimplanter der Firm High-Voltage 
bestrahlt. Die Energie wurde so gewählt, daß zum einen die Projektilionen sehr weit hinter dem 
implantierten Eisenkonzentrationsprofils bei Ca. 2.5 Pm gestoppt werden (berechnet mit 
TRlM95, s. 2.2.). Zum anderen sollte die Energiedeposition infolge der elektronische 
Wechselwirkung im Bereich des Konzentrationsprofils eine kinrzzeitige und lokale 
Temperaturerhöhung verursachen (z.B. d m h  thermal spikes pl]) und dadurch die Bildung 
der Hochtemperatur-a-Phase auslösen. 
4. Methoden zur Charakterisierung der 
Eisensilizide 
4.1. Mößbauerspektroskopie 
Im Jahre 1958 entdeckte RL. Mößbauer die ,JSernresonaiti2fluoreszenz von Gammastrahlung", 
die heute allgemein als ,,Mößbauer-Effekt" bezeichnet wird [72]. Aber erst durch zwei weitere 
Entdeckungen wurde der Mößbauer-Effekt ftir weite Bereiche der natunvissenschaftllichen 
Forschung interessant: 
1.) Der Mößbauer-Effekt gestattet die Realisierung eines spektroskopischen 
Adösungsvermögen bei Gamma-Absorptionseqerimenten, das zur Untersuchung der 
Hyperfein-Wechselwirkung ausreicht. Damit lassen sich aus der Anwendung des 
Mößbauer-Effekts kernphysikalische, kristaildynamische, festkörperphysikalische und 
chemische Informationen gewinnen. 
2.) Während RL. Mößbauer seine ersten Versuche mit l g l k  durchgeführt hatte, fmd man 
119 bald darauf mit 5 7 ~ e  und Sn zwei Nuklide, die ein wesentlich höheres 
Adösungsvermögen und einfachere experimentelle Bedingungen erlauben. Außerdem 
sind diese beiden Elemente von physikalischen und chemischen Gesichtspunkten und 
hinsichtlich ihrer technischen Bedeutung von größerem Interesse. Obwohl man heute an 
etwa 45 Elementen den Mößbauer-Effekt nachgewiesen hat, wird das 5 7 ~ e  in den meisten 
aller mößbauerspektroSkopischen Untersuchungen verwendet. 
Die aufge-en Umstände führten dazu, daß sich die Anwendungen des Mößbauer-Effektes 
zur Untersuchung von Hyperfein-Wechselwirkungen zahlenmäßig und ihrer inhaltlichen 
Bedeutung nach so schnell entwickelte, daß man bereits seit Anfang der 60er Jahre von der 
,,Mößbauer-Spektrometrie" als einer eigenständigen analytischen Methode sprechen md. Die 
Anwendungen erstrecken sich über fast alle naturwissenschaftlichen Disziplinen: Physik, 
Chemie, Materialforschung, Metallurgie, Biologie, Medizin, Mineralogie, Metallurgie, 
Archäologie, U. LW.. 
Die Hyperfein-Wechselwirkung eines Mößbauer-Sondehs mit seiner Umgebung fuhrt zu 
Stömgen der Kenmiveaus, zwischen denen der rückstoßfreie Übergang erfolgt. In Abbildung 
57 4.1. ist am Beispiel des Fe-Atoms der Einfluß der verschiedenen Hyperfein- 
Wechselwirkungen auf die Kemniveaus und die dadurch entstehenden Mößbauerspektren 
dargestelit. In Abhängigkeit von Stärke und Art der Wechselwirkung sind signiiikante 
Unterschiede festzustellen, die dann Rückschlüsse auf die Ursachen erlauben und somit 
wertvolie Iufomtionen über die Nahordnung des Mößbauer-Sondenatoms liefern. 
So g&t die Isomerieverschiebung (Monopol-Wechselwirkung) Aufschlüsse über die 
chemische Bindung, die Quadrupol-Wechselwirkung Aufschlüsse über chemische und 
kristalline S-arameta und die magnetische Dipol-Wechselwirkung Informationen über 
magnetische Eigenschaften [73]. Weitere Ursachen d Ehflüsse, die zu Veränderungen der 
Spektren d der Hyperfein-Parameter führen k~nnen sind anhand der gewonnen Ergebnisse in 
Abscbniff 5.1.4.5. diskutiert. 
Übergang zwischen dem ungestörten Grundzustand (g) und dem angeregten 
Zustand (a) mit E,, = 14.4 keV. 
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Elektrische Quadrupolaufspaltung A 
Magnetische Hyperfeinaufspaltung B 
Abb. 4.1.: Schematische Darstellung der Binnüsse der H[~.e&m-Wechsel~kungen auf d3e 
Energiwiveaus eines 5 7 ~ e - ~ t o m  und die Mößbauerspektren. 
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Abb. 4.2.: Schematische Darstellung der beiden spektroskopischen Anordnungen. 
Die Möglichkeit zwischen verschiedenen experhnentellen Anordnungen (Abb. 4.2.) zu wählen 
ermöglicht es, z. B. dünne Proben (Filme, Folien, Bleche, ...) in Transmissions- und nicht 
durchstrahlbare Proben in Reflektionsgeometrie zu messen. Bei beiden Methoden macht man 
sich zunutze, d d  der durch die y-Quanten angeregte 57~e-~tomkern in den Grundzustand 
zurückkehrt und dabei die fteiwerdende Energie wieder abgibt. Dies kann durch die Emission 
von y-Strahlung in den ganzen Raum geschehen, das zu dem für Transmissionsmessungen 
charakteristischen Verlustspektrum m. Oder durch die Ausnutzung des 
Konversionsprozesses, bei dem der angeregte Kern die Energie an die Elektronenhülle abgibt 
und dabei ein Konversionselektron emittiert wird [74]. Beim interessantesten und am 
häufigsten verwendeten Mößbauefisotop 5 7 ~ e  werden bei Ca. 80 % der Kernübergänge die 
Energie durch den Konversionsprozeß an die kemahen Elektronen der K-Schale übertragen 
und K-Konversionselektronen emittiert. Zusätzlich entstehen dabei Röntgenstrahlen und durch 
den Auger- und Comptoneffekt zahlreiche weitere Elektronen. 
Um die Energieverschiebung der gestörten Kemniveaus detektieren zu können, wird die 
Quelle periodisch bewegt. Durch den Dopplereffekt kann dann die Abweichung von der 
ungestörten Übergangsenergie EO durch die Verschiebung der R e s o n d e  auf der 
Geschwindigkeitsskala gemessen werden. 
Im folgenden soll nur noch auf die Möglichkeit der Detektion der Konversionselektronen 
eingegangen werden, da alle m dieser Arbeit vorgestellten Messungen mit der 
Konversionselektronen-Mößbauerspektroskopie durchgeführt wurden. 
4.1.1. Integrale Konversio~selektronen-Miißbauerspektroskopie 
Ein wesentlicher Unterschied zwischen der Transmissions- und der Konversionselektronen- 
Mößbauerspektroskopie (CEMS) ist, daß die Elektronen eine sehr viel geringere Austfittstiefe 
besitzen als die y-Quanten, und daher bei CEMS Ca. 65 % der detektierten 
Konversionselektronen aus den obersten 50 nm der Probe stammen. Aufgnind der kinetische 
Energie der erzeugten K-Konversionselektronen von 7.3 keV und des Energieverlustes im 
Absorber können diese daher nur aus einer maximalen Tiefe von Ca. 300 m zur Oberfläche 
geltangen und austreten. 
Die CEMS-Messungen wurden mit einem Standard-Mößbauerspektrometer in Rossendorf 
durchgeftihrt, das im Rahmen dieser Arbeit im Oktober '95 neu aufgebaut wurde. Zur 
Detektion der Konversionselektronen wurde ein Gasdurchauß-Proportionalzähler mit einem 
Helium-Methangemisch als Zählergas verwendet. Ein wichtiges Kriterium für das 
Auflösungsvermögen ist die Linienbreite der verwendeten Quelle. Bei den hier vorgestellten 
Messungen wurde eine konstant beschleunigte 5 7 ~ o ( ~ h ) - ~ e l l e  verwendet, die eine geringe 
Halbwertsbreite von 0.22 mm/s besitzt 1751. Die damit verbundene hohe Auflösung erlaubte, 
auch in den Fällen von komplizierten Phasengemischen (d.h. viele Subspektren) die 
Identaation der einzelnen Komponenten. 
4.1.2. Tiefenselektive Konversionselektronen- 
Mößbauerspektroskopie 
Wie Bonchev et aL [76] zeigten, kann man sich den Energieverlust der Konversionselektronen 
auf ihrem Weg zur Oberfläche bei der tiefenselektiven Konversionselektronen- 
Mößbauerspebtroskopie (DCEMS) zu nutze machen. Je tiefer sich das emittierende 
Mößbauer-Atom im Absorb~er befindet, desto größer wird im Mittel der Energieverlust infolge 
der Streuung der Elektronen sein. Mit Hille eines Elektronen-Energieanalysators, der sich 
zwischen Absorber und D~etektor befindet und nur Elektronen einer bestimmten Energie 
passieren läßt, ist es dann möglich Spektren aus verschiedenen Probentiefen zu erhalten 
[77-791. Aufgnuid der statistischen Natur der Streuprozesse kann einem Konversionselek%ron, 
das mit einer bestimmten Energie aus der Oberfläche austritt, keine scharf defjnierte 
Urspmgstiefe zugeordnet werden. Um jedoch die erwünschte Tiefeninformation zu erhalten, 
müssen mit berechneten Gewichtsfiinktionen die gemessenen Daten entfaltet werden. Dadurch 
ist eine maximale Tiefenadösung von wenigen Nanometern nahe an der Oberfläche und von 
10 - 20 nm mit zunehmender Tiefe realisierbar. Die Messungen wurden mit einem 
Konversionselektronen-Spektrometer an der Universität Duisburg vorgenommen [80]. 
4.2. Augerelektronen-Spektroskopie 
Die AES-Messungen wurden mit einem Scanning-Augerelektronen-Spektrometer 
MICROLAB 310F der Firma FISONS INSTRUMENTS durchgern. Die Feldemissions- 
Elektronenquelle ermöglichte bei 10 kV Anregungsspannung hohe Probenströme und einen 
geringen Durchmesser des Elektronenstrahls von minimal ca. 30 ruzl Bei allen Messungen 
wurden die Augerlinien Fe(LMM) bei 703 eV, Si(KLL) bei 1616 eV m d  O ( a L )  bei 507 eV 
mit einem hemisphärischen Sektoranalysator detektiert. Die absolute 
Konzentrationsbestimmung erfolgte mit Hilfe von Eichproben. Z u  OEiefitiemg der Proben 
und dem A u 5 d e n  der untersuchten Strukturen wurde die Sehdarelelaronen-Mikroskopie 
(SEM) verwendet. 
Zw Bestimmung von Konzentrationstiefenprofiien wurde mit J keV M-~onen mit einer 
Stromdichte von ca. 1 - 2 pA/mm2 die Oberfläche der Proben zerstäubt. Der At-Straht ~ d e  
dabei über eine Fläche mit ca. 1 mm Durchmesser gerastert. Uni Te~effieiekte auszuschfiie8en 
und euien gleiclirnäßigen Materialabtrag zu gewährleisten rotierten die Roben wahrr:grf .des 
Zerstäubens. Bei der Detektion der Augerlinien betrug der Probenstrom 10 - J0 gA und der 
analysierende Elektronenstrahl hatte einen Durchmesser von 1 - 2 ~ E L  Ffir die Bestimmung der 
Ätaaten wurden die Tiefen der Spufterlerater nach d a  Messung mit einem &iof80meter 
DEKTAK 8000 bestimmt. 
Die Nutzung des Spektrometers fur die Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie (SAM) 
gestattete es, 256 X 256 Punlcte auf einer Fläche von 2 X 3 pm abzurastern und jeweils die 
Intensität der Augerlinien zu detektieren. Dabei ermöglichte der geringe 
Elektronenstrahldurchmesser von Ca. 30 nm ein laterales Auflösungsvermögen, das es erlaubte, 
Objekte mit Ausdehnungen kleiner als 50 nm abzubilden. Die Probenströme betrugen bei 
diesen Messungen Ca. 1 nA. Tiefenabhängige Untersuchungen der lateralen 
Elementverteilungen konnten aufgrund der Größe und Form der Sputterkrater nach 
verschiedenen Sputterzeiten vorgenommen werden. 
5. Si-Fe-System 
5.1. Das Phasendiagramm des Si-Fe-Systems 
Wie im dargestellten Ausschnitt des Gleichgewichtsphasendiagrammes [SI] in Abbildung 5.1. 
ersichtlich ist, existieren ein Monosiliad (E-FeSi) und auf der siliziumreichen Seite zwei 
Eisendisilizide (a- und P-FeSi2). Mit dem Fe/Si-Verhältnis von 1:1, ist das metallische 
Monosilizid E-FeSi zu finden, das bis zu der Temperatur von 1410°C stabil ist. Mit dem 
exakten stöchiometrischen Verhältnis von 1:2. existiert das P-FeSi2, das bis 960°C 
thermodynamisch stabil ist. Bei höheren Temperaturen entsteht dann das a-FeSi2, das aufgmd 
einer variierenden Anzahl von Eisenfehlstellen unterstöchiometrische FelSi-Verhältnisse 
aufweist. Bei weiter zunehmendem Siliziumanteil sind keine stabilen Eisensiliade mehr im 
Phasendiagramm vorhanden und für sehr geringe Fe-Konzentrationen sind die Eisenatome auf 
Zwischengitterplätzen im Si-Gitter verteilt. 
Auf das Fe& mit D0~-Struktur (nicht dargestellt im abgebildeten Konzentrationsbereich) 
soll auf'd der schon in ausreichendem Maße erfolgten Charakterisierung mittels der 
Mößbauerspektroskopie 182-841, und der fehlenden Bedeutung für die hier durchgeführten 
Untersuchungen nicht weiter eingegangen werden. 
Da im Verlauf der letzten Jahre der Einsatz moderner Depositionstechniken und 
Ionenstrahtverfahren die Erzeugung von metastabilen Phasen ermöglichte, sind in Abbildung 
5.2. in Abhängigkeit von der Schichtdicke und Temperatur die Existenzbereiche solcher 
Phasen dargestellt [85,86]. Hierbei wird deutlich, daß durch das Phänomen des 
pseudomorphen Wachstums eine Vielzahl von metastabile Phasen entstehen kann, die nur 
aufgmd von Oberflächeneffekten energetisch stabil sind und daher nur als dünne Schichten 
oder W e  Präzipitate existieren können. 
Das pseudomosphe Wachstum wurde bisher an verschiedenen Systemen beobachtet, wie 
z.B. dem a-Sn auf InSb @7], dem CoSiz und GaAs [SS]. Zur Beschreibung des epitaktischen 
Wachstums von pseudomorphen Schichten und Präzipitaten muß die Theorie von Frank und 
van der ~ e d  [S93 uni den Bereich des nichtlinearen Wachstums erweitert werden. Durch 
die unterschiedlichen Gitterkonstanten von Substrat a und Übergitter b entstehen 
Scherspannungen, die zu &er Änderung der Energiebilatlz und damit zur bevorzugten Bildung 
einer pseudomorphen Phase f iken können. 
~wriitlimensionales Schich-chstum, bei dem keine neue Monolage wachsen kann, solange nicht die 
w1icende Monolage vollständig arifgefüflt ist. 
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Abb. 5.1.: Ausschnitt aus dem Gleichgewichtsphasendiagramm des Si-Fe-Systems nach 
Masalski [U]. 
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Abb. 5.2.: Dmsteilung der 
Existenzbereiche der verschiedenen 
Ekensiliadphasen in Abhängigkeit von 
der Schichtdicke und Temperatur nach 
Onda et al. 1853. 
Für die quantitative Beschreibung wird hierbei der Begriff der Gitterfehanpassung f = (b - a)/a 
eingeführt, der ein Maß für die Kompatibilität des Übergitters zum Substrat ist. D.h., eine 
geringe Gitterfehlanpassung zeigt an, daß sich die Gitterkonstanten nur gering unterscheiden 
und daher ein kohärentes Wachstum möglich ist. Oberhalb einer kritischen Schichtdicke bzw. 
Präzipitatgröße ist dann die gespeicherte Spannungsenergie so groß, daß der Übergang zu 
einer anderen Phase energetisch günstiger ist und der Phasenübergang das kohärente 
Wachstum beendet. Dabei kann es zur Ausbildung von Versetzungen in der Matrix kommen. 
Die Theorie, die diesen stnikturellen Übergang von epitaktischen Übergittern beschreibt, 
wurde von Bruinsma et aL [90] entwickelt. 
Für das Si-Fe-System ist die geringe Löslichkeit der Eisenatome M Silizium (0.005 at.% 
unterhalb 1300°C [91]) und deren große Mobilität [92] fur die weitere Betrachtung der 
Implantationsexperimente von entscheidender Bedeutung. Die hohe Beweglichkeit der 
gelösten Fe-Atome mit einem thermischen DiftusionskoefFizient von D. = 6.2 x 10"cm2/s und 
einer Aktivierungsenergie von E, = 84 Wmol erlaubt in Abhängigkeit von der Temperatur eine 
sehr schnelle und langreichweitige Diffusion. 
5.2. Implantation von Eisen in Silizium 
Erste Implantationen von sehr geringen Eisendosen in Silizium und die Charakterisierung des 
implantierten Zustandes mit der Mößbauerspektroskopie wurden von G.D. Sprouse et al. 1968 
mit CRXME (Coulomb recoil implantation Mössbauer effect) durchgefuhrt [93]. Weitere 
Untersuchungen von Schwalbach et al. mit der In-beam-Mößbauerspektroskopie 
(1 x 10" ~e l cm-~)  zeigten, daß im Temperatufbereich von 300 K bis 1500 K die thermischen 
Digusion von Eisenatomen über die Zwischengitterplätze des Siliaumkristalls erfolgt [94]. 
Die Möglichkeit mit höheren Dosen auch größere Eisenlconzentrationen in einer Si-Matrix zu 
erzeugen, nutzten erstmals B.D. Sawicka und J.A. Sawicki aus, die bei Raumtemperatur 
Eisenatome mit verschiedenen Energien (z.B. 70 keV, 2 x 1 0 ' ~ c ~ ~ ,  Ca. 0.5 Fe at.%) 
implantierten [95-1031. Dabei wurde festgestellt, daß schon mit geringen Dosen die 
Amorphisiermg des Siliziums erreicht wird und die Mößbauerspektren, die ein breites, 
symmetrisches Dublett zeigen, gaben zu der Deutung Anlaß, daß mit der zunehmenden 
Konzentration eine Agglomeration von Eisenatomen bzw. Clusterbildung stattfindet. Die dabei 
sich ausbildende Nahordnwig sollte dann zu der beobachteten Abnahme der Quadrupol- 
Aufspaltung und der nahezu unveränderten Isomerieverscbiebung fiihren. Die Phasenbildung 
des ct-, P-Fes& oder E-FeSi konnte aber nicht festgestellt werden. 
as wachsende Interesse an dem halbleitenden P-FeSiz und dessen mögliche Anwendung in 
er Mkroe1eb;tronik war in den letzten Jahren die Ursache iur die verstärkten Anstrengungen 
und systematische Untersuchungen. So wurden zunächst mit den verschiedensten 
DeposEtionsve*en dkne  P-FeSi2 Schichten hergestellt und die kristallographischen und 
e1ektroniSchen Eigenschaften [104-1101 bestimmt. Unwesentlich später erfolgte dann die 
enen. Schichten der P-Phase in Si-Substraten mit der 
Hierbei zeigte sich, daß fur die Siliadbildung eine erhöhte 
die Voraussetzung ist l111-1171. Aufgnrnd der 
Nicht@eichgeechtsbedingungen wiihend der -htation wurde auch die Bildung der 
Hocht.erriperam-c11-Fhase beobachtet, die im Anschluu d d  einen thermisch mdmierten 
Phasmiibergmg in das 9-.FeSiz übe- werden kann [?,8]. 
Die weitere Motivation war dann, geschlossene und epitaktische Schichten mit scharfen 
Grendächen für einfache elektronische Bauteile herzustellen. Hierbei offenbarten sich die 
Schwierigkeiten, die durch die Kristalistruktur und die große Gitterfehlanpassung der P-Phase 
zur Si-Matrix verursacht werden [9]. 
Ein weiteres Verfahren, die ionenstrahlinduzierte Kristallisation und Phasenbildung (ion beam 
induced epitaxial crystallization: IBIEC) wird zunehmend eingesetzt, um die Phasenbildung 
und deren Mechanismen zu untersuchen. Ein Schwerpunkt ist dabei die Erzeugung des 
pseudomorphen y-FeSiz, das in Form von kleinen Präzipitaten in der Si-Matrix vorliegt [118- 
1221. 
5.3. Eigenschaften der Eisensilizidphasen 
Im weiteren Verlauf dieses Abschnitts wird auf die Eigenschaften der untersuchten 
Eisensilizidphasen (s. Tab. 5.1.) näher eingegangen, wobei besonderen Wert auf den 
Zusammenhang zwischen den stnikturellen Besonderheiten der jeweiligen Phase und deren 
Mößbauerspektrum gelegt wird. Zudem ist der aktuelle wissens~hafkliche Erkenntnisstand 
dargestellt und in Beziehung gesetzt zu dem regen Gedankenaustausch, der im Augenblick in 
der Literatur stattfindet. 
Das unterhalb 960°C thermodynamisch stabiie P-FeSi2 wurde 1956 von Abnkosov erstmalig 
erzeugt und die halbleitende Eigenschaft nachgewiesen E1231, Als dünne Schkhten kann diese 
Phase mit den verschiedensten Verfaaen hergestellt werden, wie z.B. der NLoleMarstratil- 
Epitaxie (MBE: moledar beam epitaxy) [124-1363, der Feslphasen-Epitaxie (53%: solid 
phase epitaxy) 1137-1441, der ionenstrahlinduzierte-Schichtabscheidrng (Ii3A.D: iori bann 
assisted deposition) [l45,146] und der Ionenstrahl~thest: [7,8,66-'?O3l4%I66], Ebensio ist die 
Herstellung der ß-Phase als Volumelfmatexial mit metallurgistlhen. Verfahren mö&cfn 
[167-1721. Aktueik Ergebnisse zeigen, daß das P-Fe3i2 auch als Binfnrista mitb3i.s des 
chemischen Gasphasentransports hergestellt werden kann [S73,l'Hf, 
Im komplizierten orthorhombischen Kristallgitter mit 48 Atomen in der Einheitszelle [I761 ist 
jedes Fe-Atom 8-fach koordiniert und von acht Si-Atomen umgeben. Die Si-Atome befinden 
sich innerhalb eines verzerrten Tetraeders mit vier Fe-Atomen an den Ecken, wogegen die zwei 
existierenden Fe-Gitterplätze jeweils von verzenten Si-Kuben umgeben sind. Die dadurch 
entstehende elektrische Ladungsverteilung führt zu unterschiedlichen elektrischen 
Feldgradienten an den Orten der gleichbesetzten Eisenplätze und damit zu einer Quadrupol- 
Wechselwirkung. Es erfolgt daher die Aufspaltung des angeregten Keniniveaus der Fe Atome 
und zwei Quadrupoldubletts mit gleichen relativen Flächenanteilen erscheinen im 
Mößbauerspektrum (Abb. 5.1.). Ebenfalls kann festgestellt werden, daß wegen der sehr 
ähnlichen Umgebungen der beiden Eisenplätze die Beträge der Quadrupolaufspaltungen in 
Tabelle 5.E. nur gering voneinander abweichen. Die Isomerieverschiebungen, die im 
wesentlichen durch die Elektronendichte und damit durch die mittleren Fe-Si-Abstände (Fa mit 
0.234 - 0.239 nmund Fen mit 0.233 - 0.244 nm 11761) bestimmt sind, zeigen aufgnuid der fast 
gleichen Abstände ebenfalls nur einen geringen Unterschied (Tab. 5.D.). 
Tab. 5.H.: Literaturwerte der Hyperfein-Parameter (in mmls) für das P- Fe& nach Wandji 
") Itn weiteren Verlauf dieser Arbeit sind alle Werte der Isomerieverschiebungen 6 bezüglich 
des a-Fe angegeben. 
Die unterschiedlichen Intensitäten der Einzellinien eines jeden Quadrupoldubletts in Abbildung 
5.1. sind auf eine Textur zurückzuEhren. Ergebnisse aus winkelabhängigen CEMS-Messungen 
an einer mit MBE auf Si(001) deponierten lu-istaihen P-FeSiz-Schicht mit Rotationsdomänen 
zeigen, daß der Quadmpolaufspaltung des ersten Eisenplatzes ein negatives Vorzeichen 
zugeordnet werden muß [75]. Dies bedeutet, dal3 die beiden VZz-Komponenten der 
elelanschen Feldgradienten antiparallel ausgerichtet sind. Untersuchungen von Fanciulli et a l  
C1341 bestätigen diesen Befund, nehmen aber die Zuordnung der Einzellinien zu den 
Quadrupoldubletts in einer anderen Weise vor. Messungen an textunerten Proben, die mittels 
der Ionenstrahlsyathese hergestellt wurden, werden in dieser Arbeit vorgestellt und sollen 
weiteren AufSchtuß über den augenblicklich diskutierten Sachverhalt liefern. 
Tm Gegensatz zum halbleitenden P-FeSL ist das a-FeSL metallisch 11791 und im 
.thennodynamiscfien Gleichgewicht stabil zwischen 967°C und 1223°C [180]. Die tetragonale 
S.tnifr.;tur besitzt CItterkonstanten von a = b = 0.2695 nm und c = 0.509 nm und Y die 
Gt-eeqoasnien befinden sich bei: Fe[000], Si1[0.5, 0.5, z] und SiE[0.5, 0.5, z] mit 
z = 0-27 - 0.28 [NI-1833. Die Einheitszelle enthält ein Fe- und zwei §&Atome, wobei jedes 
Fe-Atom acht Si-Atome in einem Abstand von 0,235 nm als nächste Nachbam an den 
Ec@&:e9 eines Quaders hat. Vier Fe-Atome sind als "ernächste Nachbam in der zweiten 
Fe--KoordMaGo~~sphW vorhanden 11 83~.  
Abb. 5.1.: CEM-Spektrum des P-FeSi2. 
Deutlich sind die den beiden Eisenplätzen 
zugeordneten Quadmpoldubletts zu erkennen. 
Die unterschiedlichen Jntensitäten der 
Einzellinien eines jeden Quadrupoldubletts ist 
auf die Textur zurückzufbhren, die bei dieser 
Probe vorliegt. 
Abb. 5.3.: CEM-Spektnuiz des y-FeSi2. 
Das CEM-Spektrum wurde mit zwei 
Quadrupoldubletts ausgewertet. Auf&wid der 
geringen Quadnzpolaealtungen sind die 
Quadrupoldubletts nicht a&gellösst unZI 
erscheinen daher als breite 3EinzeIlinien. 
Abb. 5.2.: CEM-Spektrum des cc-FeSi2. 
Die zwei ~uad~o ldub le t t s  können auf 
die unterschiedlichen Umgebungen der 
Eisenatome zurückgeführt werden: 
Fe-Atome mit keiner oder mit einer Fe- 
Fehlsteile in der nächsten Fe- 
Koordinationssphiire. Wie in Abbildung 
5.1. fur das P-FeSiz zeigen die beiden 
Quadmpoldubletts aufgnrnd einer Textur 
unterschiedliche Int ensit 5t en der 
Einzellinien. 
Die tetragonale Stniktur der a-Phase besitzt einen elektrischen Feldgradienten am Gitterplatz 
der Eisenatome, das zu der im Mößbauerspektm (Abb. 5.2.) beobachtbaren 
Quadrupolaufspaltung führt. XRD-Messungen zeigen, daß die a-Phase unterstöchiometrisch 
ist und der Anteil der Fe-Fehlstellen in einem Bereich von 13 - 23 % [18 1- 1831 bzw. 8.7 - 16.2 
% [184] liegen kann. Dies führt dazu, daß die Beschreibung des Mößbauerspektm 
gegenwärtig auf die unterschiedlichsten Weisen vorgenommen werden und in der Literatur eine 
rege Diskussion herrscht. 
Das bisher als allgemein richtig anerkannte Modell sieht - ohne aber eine ausreichende 
Erklärung fur die Ursache zu geben - für die vollständige Beschreibung des Spektrums zwei 
Quadrupoldubletts vor [171]. In vorhergehenden Arbeiten wurde dagegen eine Verteilung von 
Quadrupola&paltungen fk die Auswertung des Spektrums verwendet [169], aber aufgmd 
des damaligen Kenntnisstandes konnten keine zutreffenden Aussagen über die Ursachen der 
Spektrenform der a-Phase gemacht werden. Als eine Weiterentwicklung kann der in den 
aktuellen Arbeiten von Fanciulli et al. vorgestellte Ansatz amgesehen werden [135]. Wie dort 
dargestellt ist, konnte das CEM-Spektrum mit den zwei Quadrupoldubletts nicht 
dedenstellend ausgewertet werden. Unter Berücksichtigning des variierenden Anteils an 
Eisenfehlstellen wurden daher n verschiedenen Fe-Fehlstellen-Konfigurationen im Fe- 
Untergitter eingeführt. Jede dieser Konfigurationen besitzt eine charakteristische 
Isomerieverschiebung und Quadrupolaufspaltung, und die jeweilige Häufigkeit ihres Auftretens 
führt zu unterschiedlichen relativen Flächenanteilen der Subspektren. Für das Spektrum, das an 
einer düanen Schicht (4 nm auf Si(lll), MBE, 630°C Substrattemperatur) aufgenommen 
wurde, muß jedoch in Betracht gezogen werden, daß Oberflächeneffekte nicht mehr 
vernachlässigbar sind und Veränderungen der Spektrenform auftreten können. Der mit diesem 
Ansatz bestimmte Fe-Fehlstellenanteil beträgt Ca. 3 % und ist somit deutlich geringer als die 
Werte, die mit XRD-Messungen bestimmt wurden. 
Ein eigenes Modell, das von der Kristallstruktur und einem Fe-fehlstellenanteil von weniger als 
10 % ausgeht, führt zu zwei Quadrupoldubletts im Spektrum. Diese sind auf die 
unterschiedlichen Umgebungen der Eisenatome z u r ü c m e n :  Zum einen Fe-Atome mit 
keiner und zum anderen mit einer Fe-Fehlstelle in der nächsten Fe-Koordinationssphäre. Die 
dadurch unterschiedlichen Elektronendichten und elektrischen Feldgradienten sind dann der 
Grund fk die stark abweichenden Hyperfein-Parameter der zwei Quadrupoldubletts. Die 
Zuordnung der EinzeIluuen zu den beiden Quadrupoldubletts erfolgt wie bei Helgason et aL 
[171], das zu einer guter Übereinstimmung der berechneten Hypeifein-Parameter mit den 
Werten in Tabelle 5.E führt. Aufjpmd der variierenden Fehlstellenkonzentration sind 
unterschiedliche relative Flächenanteile der beiden Quadrupoldubletts (AI und An) zu erwarten. 
Die Berechnung des Fe-Fehlstellenanteils (&) anhand ,der relativen Flächenanteile im 
Spektrum ergibt: n/no = (6[AdA= + 7/6])-'. Eine Diskussion der Ergebnisse im Zusammenhang 
mit demhier vorgestellten Modell ist in Abschnitt 6.1.4.4. vorgenommen. 
Nach der theoretischen Vorhersage der möglichen Existenz des pseudomorphen y-FeSi; [175], 
konnte diese Phase mit Kalziurnfluo~tstnrktur (Ca&) als dünne Schicht mit der 
MoleIru'larstrahE-Epitaxie erzeugt werden [124,129,185-19311. Ebenso gelang es dann mit 
anderen Schi~htabscheideverEahren, wie z.B. der Fe.phasen-Epitaxie [I941 oder der 
asm-Epitaxie [195], diuuie Schichten der y-Phase herzustellen. Mit dem IE3I.C- 
Prozet3 (ion beam lunduced epitaxial crystallization) gelang es Lin et aL [I561 erstmalig, die 
pseadarnotphe Phase in Form von Meinen Präzipitaten mit einem. Ionenstrahhre1.iFahren zu 
erzeugen. Die Anzahl der Publikationen, die sich seitdem mit der Herstellung dieser Phase mit 
dem IBIEC-Prozeß befaßten, zeigt, daß dies ein aktuelles Forschungsgebiet ist und noch viele 
offene Fragen bestehen [l l8-122,156- l59,162,163]. 
Der Nachweis und die strukturelle Charakterisiemg des y-FeSi2 erfolgen dabei in den 
meisten Fällen mit der Transmissionselektronen-Mikroskopie und Elektronenbeugung, die 
direkt an den kleinen Präzipitaten vorgenommen werden. Gegenwärtig edieren nur wenige 
Arbeiten, in denen die Untersuchung des y-FeSiz mit der Mößbauerspektroskopie erfolgte 
[120-122,133,135,136I. 
Da die kubische Cab-Struktur des y-FeSiz nur eine sehr geringe Gitterfehlanpassung zum Si- 
Substrat aufweist, kann diese Phase energetisch begünstigt als dünne pseudomorphe Schicht 
und als kieine Präzipitate edieren. Der Gitterplatz des Eisens ist von acht Si-Atomen in 
einem Abstand von a0(3/4)"~, sechs Fe-Fehlstellen bei ad2 und zwölf Fe-Atomen bei ao(31U2 
umgeben. Wegen der kubischen Symmetrie existiert kein elektrischer Feldgradient am Ort der 
Eisenplätze. Erstaunlicherweise und entgegen der zu erwartenden Einzeilinie sind aber im 
CEM-Spektrum in Abbildung 5.3. zwei breite Einzellinie vorhanden. Zur Zeit werden drei 
Modelle diskutiert, die diese unerwartete Spektrenfonn zu erklären versuchen, und die im 
folgenden vorgestellt werden: 
Entsprechend der Vorhersage von Christensen 11751 sollte diese Phase metallische 
Eigenschaften haben und damit ein magnetischen Moment besitzen, welches die 
Aufspaltung der Einzellinie verursacht. 
Eine mit MBE hergestellte 2.1 nm dünne Schicht der y-Phase wurde von Fanciulli et aL 
mit CEMS untersucht (Spektren in [I331 und [I351 sind identisch). Die Auswerhing des 
Spektrums führte zu einer Isomerieverschiebung von 6 = 0.15 mmls und einem 
magnetischen Moment von WHF, = 0.08(1). Neuere Mößbauer-Untersuchungen bei 
tiefen Temperaturen (4 K) zeigen jedoch, daß kein magnetisches Moment vorhanden 
[120] und dieser Ansatz somit hinfäilig ist. 
Das CEM-Spektrum wurde mit einer Verteilung von Quadrupolaufkpaltungen 
ausgewertet, die der Existenz von verschiedenen Umgebungen der Eisenatome 
entsprechen [121,122]. 
Die Spektren wurden an einer mit dem IBIEC-Prozeß hergestellten Probe gemessen und 
mit dem obigen Ansatz ausgewertet. Der beste Fit wurde erhalten mit einer breiten 
Quadrupolverteilung mit der häufigsten Quadrapolaufkpaltmg A m g s  = 0.570 mmiS d 
einer Halbwertsbreite von OQS = 0.523 mmls. Ebenfalls wurde eine schrna3e Verteilung 
der Isomerieverschiebung zugelassen, die aber um den mittleren Wert von 0.206 d s  
nur gering variiert. 
Ein weiteres Mode& das ui der Veröffentlichung [135] vorgestellt wurdea geht vom 
Stniktunnodell nach A. Svane und N.E. Cristensen aus, Das M6ßbauerspek;tm.m zeigt 
demzufolge zwei Einzellinien, die auf zwei Eisenp1'atze mit jeweils kubischer Umgebmg 
nrnickgefiiht werden. Hierbei handelt es sich um den nonden  Gitterpiatz und um e k  
Zwischengitterplatz, auf dem sich die Eisenatome befinden. Damit das st6c'Iiiometns~he 
FeISi-Verhältnis von 1:2 erreicht wird, sind Im Gitter 50% EisegfeMlseBen vorhanden, &e 
gleich auf die beiden Eisenplatze verteilt sind, und somit ni @ekhen rehtkt:~ 
Hiichenanteilen der beiden EmZellinieen im Mliißbaaerspebtnun fiihx~ 
Da das y-FeSi2 nur in der Form von dünnen Schichten oder kleinen Präzipitaten vorliegt, 
ist der Anteil der Fe-Atome in der Grenzschicht zur Si-Matrix im Vergleich zur Anzahl 
der Fe-Atome im Präzipitatvolumen groß. Störungen des Silizidgitters, die zur 
Entstehung eines elektrischen Feldgradienten in der Grenzschicht fuhren, sind daher nicht 
mehr vernachlässigbar und die Quadrupol-Wechselwirkung verursacht dann die geringe 
Aufspaltung der beiden Einzellinien. Wegen der geringen Werte sind die beiden 
Quadrupoldubletts allerdings nicht aufgelöst und werden vom Betrachter nur als breite 
Einzellinien im Spektrum wahrgenommen. 
Eine ausführliche Untersuchung des Feo.sSi ist in der Dissertation von N. Onda [85] zu finden. 
Die Struktur besitzt 50 % Fe-Fehlstellen, die statistisch im CsCl-Gitter verteilt sind, weshalb 
unterschiedliche Umgebungen der Eisenatome existieren. Als erste Näherung fiir die 
Auswertung des Mößbauerspektm wird nach Fanciulli et al. [l33,135], vergleichbar zur 
cc-Phase, eine Anzahl von n Fe-Fehlstellen in der benachbarten Fe-Koordinationssphäre 
eingeführt. Diese verschiedenen Konfigurationen werden mit sieben (n = 0, ..., 6) Unterspektren 
berücksichtigt. Unter Vernachlässigung von Beiträgen höherer Fe-Koordinationssphären, sollte 
für n = 0 und n = 6 die Symmetrie zu keiner Quadrupolaufspaltung fülwhren, wohingegen in allen 
anderen Fällen Quadrupolaufspaltungen vorhanden sind. Das in beiden Veröffentlichungen 
gezeigte CEM-Spektnim ist identisch, wurde aber in der älteren Arbeit nur mit drei 
Subspektren ausgewertet. 
53.5, Fe-Atome im kristallinen Silizium 
Wie schon in Abschnitt 5.2. ausgeiührt wurde, befinden sich bei sehr geringen Konzentrationen 
die Eisenatome auf Zwischengitterplätzen im Silizium und die Mößbauerspektren zeigen in 
Abhängigkeit von der Temperatur jeweils ein asymmetrisches Dublett [94]. Bis 570 K kann die 
Auswertung mit einer Einzelliuie und einem symmetrischen Quadrupoldublett vorgenommen 
werden. Bei Raumtemperatur (300 K) sind die Hyperfein-Parameter: 6 = 0.84(1) mmls, 
I' = 0.48(1) mm/s fur die Einzelhie und 6 = 0.23(1) W s ,  A = 0.83(1) mmis und r = 0.74(2) 
mm/s fur das Dublett. 
Das ;E-FeSi st bis 1410°C thermisch stabil und besitzt metallische Eigenschaften. Die kubische 
besitzt ehe Gitterkonstante von 0.45 nm und die Einheitszelle enthält 4 Fe- und 
cht eine trigonale Symmetrie, weshalb die Fe-Atome 
in 0.229 nm Entfernung, drei zweite Si-Nachbarn in 0,236 
chbm in 0.253 m haben [196]. Diese niedrige Pddsymmetrie 
(Abb, 5.4") auffretende Quadrupolaufspaltung mit 6 = 
untd A = 0.495 mm/s [178f, bm-  6 = 0.26 mm/s und A = 0.51 d s  nach [17f]. 
Neaeste CrMS-Untersu:chu~.gen an polykristauinen Schichten zeigen ehe Veränderung der 
SpeWdam M einen äußeren Magnetfeld bni. wenn mechanischen Spmuflgen in der 
Schicft exzeugt wxden [136]6j, Fvasaus Ruckschlüsse auf die Struktur dieser Phase gewonnen 
werdea kOnnm, Dk e r s t d g e  Erzeugung dieser Phase mittels Ionenimriplantation (600 keV, 
I X P O ~ ~ C ~ ' ~  43@ X) gelag ee al. [I 15- J f 79- 
5.3.7. FeSi 
Wie bei den Disiliziden existiert auch beim Monosilizid eine pseudomorphe Phase, die mit SPE 
(solid phase epitaxy) von Känel et al. im Jahre 1992 erstmals erzeugt wurde [129]. Die 
kubische CsC1-Struktur des FeSi mit einer Gitterkonstante von 0.277 m und die geringe 
Ginerfehanpassung von + 2.5 % nun Si( 1 1 1)-Substrat [I3 11 ermöglichen es, daß diese Phase 
als dünne Schicht existieren kann. Degroote et al. gelang die Deposition einer dünnen Fes-  
Schicht mit MBE auf MgO(100) und die Aufjlahme eines Mößbauerspektrums, das aufgnuid 
der kubischen Struktur eine Einzellinie mit einer Isomerieverschiebung von 6 = 0.26(2) mm/s 
zeigt [127]. Ebenso konnte die Phase auch durch die Ionenimplantation erzeugt und mit der 
Mößbauerspektroskopie nachgewiesen werden [197]. 
6. Resultate und Diskussion 
6.1. Ionenstrahlsynthese 
Wie schon in Abschnitt 3.1. im Detail dargestellt wurde, sind im Dosisbereich von 2 X 1015 bis 
1 X 10'~cm-~ " e - ~ t o m e  in n-leitendes Si(ll1) mit 40 keV7 und 1 X 1 0 ' ~ c ~ ~  bis 7 X 10'~cm-~ 
mit 200 keV bei 350°C implantiert worden. Dabei sollte die Silizidbildung in einem möglichst 
großen Eisenkonzentrationsbereich mit der integralen und der tiefenselektivea 
Konversionselektronen-Mößbauerspektroskopie untersucht werden. 
Mit den anschließenden Temperungen im Ofen und mit Halogenlampe bei 900°C und 
1150°C sollten die durch die Implantation bei 350°C erzeugten Phasengemische in das a- bzw. 
P-FeSi2 überführt werden. Ebenso wurde eine Bestrahlung einer implantierten Probe 
vorgenommen7 um strahlungsindderte Effekte zu untersuchen. 
6.1.1. Berechnung der Implantationsprofile 
Die Konzentrationsprofile wurden analytisch mit dem Programm PROFILE berechnet [34], 
sowie mit TRIM95 [15] und TRIDYN [35] simuliert. Die mit PROFILE bestimmten 
Werte für die mittleren projizierten Reichweiten RP der Projektilionen, die projizierten 
Standardabweichungen ARp, der maximalen Eisenkonzentrationen sind in Tab. 6.1. für die mit 
40 keV und 200 keV implantierten Proben aufgef3h-t. 
Tiefe ( nm ) 
~iefe (nm) 
Abb, 6.1.: Mit PROFILE berechnete Eisenkonentrationsprofile. 
Die in Abbildung 6.1. gezeigten Eisenkonzentri-ttionsprofile der mit 40 keV implantierten 
Proben suid bei den geringsten Dosen vergraben und weisen nur einen sehr geringen Verlust 
der IlnpIantierten Dosis auf Bei den höchsten Dosen reichen die Profile aufgmd des 
Zerstäubern mit dem verwendeten Zerstäuibungskoef3Eenten von Y = 2.69 bis an die 
Obe-e upla der Oleichgewihtsmstand zwischen Materialab- und -Eintrag ist eneicht. Die 
e ve~ble&ende Dosis beträgt bei der höchsten Dosis nur 70 %. 
Für die mit 200 keV implantierten Proben zeigen die mit dem ZerstäubungskoeEzienten von 
Y = 1.96 berechneten Konzentrationsprokile (nicht alle gezeigt) das gleiche Verhalten. Für 
Dosen kleiner als 2 X 1017cM2 entstehen gaußfödge Profile, wogegen bei höheren Dosen das 
Zerstäuben an Bedeutung gewinnt und die Sfttigungskonzentration bei der Dosis voia 
7 X 1 0 ' ~ c ~ ~  erreicht wird. 
Für die Dosis von 1 X 10"cM2 sind in Abbildung 6.2. die TRTD'kn-SMtitatin und das mit der 
AES-Tiefenprofil-Analyse bestimmte Konzentrationsprofi1 gezeigt. F& die Psof i i fo~  die: 
mittlere projizierte Reichweite und die malrima1.e Eisenlromentratim kam dabei eine gute 
Übereinstimmung zwischen der Simulation unid dem Expehent festgestellt werden* 
Desweiteren kann gezeigt werden, daß das zuerst im@mtierte "~e-ROB sich ia60fg des 
Durchmischens während der Nachbplantation mit '!Fe nur seht gering verbreitert. Daher kam 
fur die CEMS-Phasenanalyse geschlossen werden, daß die hplmtationsre&enfolge kehm 
Ein£luß auf die detektierte Phasennisafnmensetzmg haben sollte. Ebenso k m  tmtz der hohen 
Mobiiität der Eisenatome in der Si-Matdx bei der erhijhtw ~laa4;atioristemperatur von 
350°C keine Verbreiterung der gemessenen Profile a u f j ~ d  er uheeschea Dfision 
beobachtet werden, das ftir die weitere Inteqxetatioft der Ezgebdsse der ~ ; t m e % e a  
Untersuchungen mit SAM von Bedeutung ist, 
Anband der guten f%ereigstimmmg der m W - f h & t i o n  mid des 
kann festgestellt werden, d&, wie auch der Vergleich mit den BestUn.tititt.c:a Tiefenpraaexf, 1l181. 
nächsten Abschnin und in Abschnitt 62,L zeigt, bei d a  PROF&E~BwdseImw1gen. &r 40 kev 
der vom Programm verwendete Zerstäubungskoeilizient zu groß war, wodurch das Zerstäuben I 
der oberfläche überbewertet wurde. 
n 141 
0 100 200 3 00 400 500 
Tiefe ( nm) 
Abb. 6.2.: TRlDYN- Simulation und mit AES bestimmtes Konzentrationsprofl der mit 
200 keV und der Gesamteisendosis von 1 X 1 0 ' ~ c ~ ~  implantierten Probe. Ebenfalls sind die 
57 berechneten Verteilungen der zuerst implantierten Fe-Atome (7 X 10'~cm-~) und der 
nachimplantierten 56Ee-~tome (3 x 10'~cm-~) dargestellt. 
6.1.2. Augerelektronen-Spektroskopie 
6.1.2.1. Implantierte Proben 
In Abbildung 6.3. sind die mit der AES-Tiefenprofl-Analyse bestimmten 
Eisenkomentrationsprofle der mit 40 keV implantierten Proben dargestellt und die Werte von 
&, ARp und der marrinialen Eisenkonzentrationen in Tabelle 6.H. aufgern .  Zu erkennen ist, 
daß es sich bei allen Proben um vergrabene, nahezu gaußförmige Profle mit maximalen 
Eisenkonzentrationen von 0.3 bis 30.0 at.% handelt. Die Werte fur R, reichen von 56 nm bis 
zu 27 nm bei der höchsten Dosis, bei der das Zerstäuben der Oberfläche schon einen 
merklichen Eiufiuß hat. 
Tab. 6.E: Die mit der AES-Tiefenprofil-Analyse bestimmten Werte der mittleren projizierten 
Reichweiten Rp der Projektilionen, der projizierten Standardabweichungen ARp und der 
Tiefe ( nm) 
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Abb.6.3.: Die mit der ÄES-Tiefenprofil-Analyse bestimmten ~isenkonzentrationspro@e der 
mit 40 keV implantierten Proben. 
Die mit der AES-Tiefenprofl-Analyse bestimmten Komentrationsproi3e der mit 200 keV 
implantierten Proben in Abbildung 6.4. weisen m a d e  Eisenkonzentration von 12, 26, 28 
bzw. 41 at.% au£ Die mit der geringsten Dosis von 1 x 1 0 ~ ~ c ~ '  implantierten Bobe zeigt ein 
vergrabenes Profil, wogegen bei den höhere Dosen aufi;nuid des Zerstäubens der Oberfl'ache 
Konzentrationsverteiiungen entstehen, die an der Probenobedäche schon große 
Konzentrationswerte fur das Eisen aufweisen. Bei der höchsten Do& von 7 x ist, wie 
durch die PROFILE-Berechnungen vorhergesagt wurdeJ. fast das GleichgevMcht zwischen 
Eiseneintrag und Verlust durch das Zerstäuben eneicht, Dies deutet daraufjbiie, d& bei 200 
keV? im Gegensatz zu 40 keV3 der im PR0F-E-Progam venveadett: 
Zerstäubungskoefikient besser gewähit wurde. 
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Abb. 6.4.: Eisenkonzentrationsproiile der mit 200 keV implantierten Proben. 
6.1.2.2. Getemperte Proben 
Nach der Tempemg der mit 7 X 10~~cm-' und 40 keV implantierten Probe kann nach den 
einstündigen Temperungen bei 900°C bzw. 1150°C eine signifikante Veränderung der 
Konzentrationsprofile in Abbildung 6.5. beobachtet werden. Unabhängig von der gewählten 
Temperatur ist eine Verbreiterung, sowie eine Verringerung der maximalen Eisenkonzentration 
von 22 auf12 - 13 at.% festzustellen. An der Oberfläche bildet sich mit dem Sauerstoe der als 
Restgas in der Ar-Atmosphäre vorhanden ist, jeweils eine ca. 20 nm dicke SO2-Schicht, die 
anhand der charakteristischen Form und Linienverschiebung der Si(KLL)-Augerhie 
identiikiert werden kann. 
der WS-TieEenproHe-hdyse bestimmten Eisenlrou~en~a.tionqro"Ie der 
a6t 40 keV uddr 7 X lQ"crmcrmZ Unpiantierten Probe und der anschliefienrd bei 900°C bm. 
1 250°C getempexten Proben. 
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Nach der Tempemg mit Halogenlampe bei 1150°C fur 30 s der mit 200 keV implantierten 
Proben können in Abbildung 6.6 ebenso signifikante Veränderungen der 
Konzentrationsverteilungen festgestellt werden. Die mit 1 X 10'~cm-~ implantierte Probe zeigt 
nach der Tempemg eine Verringerung der Profilbreite, sowie eine Zunahme der maximalen 
Eisenkonzentration von 12 auf 15 at.%. Zudem kann, wie auch das Ergebnis der RB$- 
Messung im folgenden Abschnitt bestätigt, eine Verlagerung des Schwerpunktes der 
Konzentrationsverteilung in eine größere Tiefe gehden  werden. Im Gegensatz dazu nimmt 
bei der Probe mit der nächst höheren Dosis (3 X 10"crn-~) die maximale Eisenkonzentration 
von 26 auf 17 at.% ab und reicht nun bei unveränderter Prof2rückseite bis an die Oberfläche. 
Bei der mit der höchsten Dosis von 7 X 1 0 ' ~ c ~ ~  implantierten Probe kann das Zurückweichen 
der Eisenverteilung von der Oberfiäche und eine Verringemg der maximalen 
Eisenkonzentration von 41 auf 28 at.% beobachtet werden. Die mit 5 X 10'~cm-~ implantierte 
und anschließend mit 3 MeV Si-Ionen bestrahlte Probe zeigt dagegen im Vergleich zum 
implantierten Ausgangszustand kaum Veränderungen. 
Bei allen getemperten Proben wird, wie schon zuvor beobachtet, anhand der 
charakteristischen Form und Verschiebung der Si(KLL)-Augerlinie die Bildung einer Si02- 
Schicht von bis zu 30 nm an der Oberfläche nachgewiesen. 
Sputtemit ( s ) 
Sputtemh ( s ) Sputtenelt ( S ) 
Abb. 6.6.: Konzentrationsprofil der mit 200 keV Hnplantierten und mscNeBmd g 
und bestrahlten Roben. 
Da die Phasenanalyse mit CEMS (s. 6.1.4.2.) zeigt, daß die Temperungen mit Halogenlampen 
bei 1150°C fur 30 s nur unvollständig zur Bildung des a-FeSi2 fiihren, wurden weitere 
Temperungen im Ofen über längere Zeiträume durchgefuhrt. In Abbildung 6.7. sind die 
Parameter der einzelnen Schritte und deren zeitliche Abfolge skizziert. Als Ausgangsmatenal 
wurde die mit 200 keV und der Dosis von 3 X 10'~crn-~ implantierte Probe verwendet, welche 
ein vergrabenes Profil mit einer maximalen Eisenkonzentration von 23 at.% in Ca. 200 nm Tiefe 
hat (Abb. 6.8.). 
Implantation 
(200 keV, 3 X 10~'ern-~) 
- .  
(Abbildung 6.8.) (Abbildung 6.9:) 
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Abb. 6.7. Schematische Darstellung der einzelnen Temperschritte. 
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Abb. 6.8.: Tiefmprofile der mit 200 keV und 3 X implantierten Proben nach der 
ersten Tempemg bei 900°C für 18 h (dünne Linie) imd nach der zweiten Tempemg bei 
1150°C fur 1 h (offene Kreise). Der Heil markiert die Tiefe, in der die später in Abschnitt 
6.1.6. vorgestellten Untersuchungen mit der Sekundärelektronen-Mikroskopie (SEM) und 
der Scan;ning-Augmlektronen-Mikroskopie (SAM) durchgeliihrt wurden. 
SEM- uud SAM-Untersuchungen 1 implantiert 
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Abb, 6.9.: Tiefenprofile der mit 200 keV und 3 X 10~'crn-~ implantierten Proben nach der 
ersten Temperung bei 1150°C fur 1 h (dünne Linie) und nach der zweiten Tempemg bei 
90OoC für 1 h (offene Kreise). 
Nach der ersten Temperung ist bei 900°C (Abb. 6.8.) eine Verbreiterung des Profils und eine 
Verringerung der Eisenkonzentration auf Ca. 12 at.% festzustellen. Das plateau-artige Rofl 
reicht bis an die Oberfläche, und eine Si02-Schicht von einigen Nanometern Dicke ist an der 
Obedäche entstanden. 
Nach der zweiten Tempemg bei 1150°C kam eine Verschiebung des Profils in eine größere 
Tiefe und das Anwachsen der Oxidschicht auf ca. 50 nm Dicke festgestellt werden. 
Nach der ersten Tempemg bei 1150°C (Abb. 6.9.) kam im Gegensatz zur zuvor 
beschriebenen Probe keine Verschiebung des ProFilschwexpunktes und nur eine geringfügige 
Verbreiterung des Proiils festgestellt werden. Da& sind große tiefenabhängige 
Schwankungen der Eisenkonzentration (keine Artefakte der Messung) beobachtbar. Ebenso 
wird eine SiOz-Schicht an der Obertläche gefunden, deren Dicke aber a u f p d  der hohem 
Temperatur schon auf40 - 50 nm angewachsen ist. =e Sauerstoff- und Eisenprofile zeigen 
keine Überlappung und eine klare Trennung zwischen der Oxid- und Silizidschicht. 
Nach der zweiten Terapemg bei 900°C ist eine Glättung des Konzentration~t"er1aufs 
eingetreten. Die mittlere Eisenkonzentration verringert sich, während gleichzeitig eine 
Verbreiterung des Pro& stattfindet. Die Dicke der Oxidschicht ist nach der zweiten 
Tenriperung unverändert. 
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Abb. 6.10.: Tiefenprofil der mit 200 kev und 3 X 10l~cm-~ implantierten Probe vor und nach 
der Temperung mit Halogenlampen bei 900°C fur 30 s. 
In Abbildung 6.10. ist das Tiefenprofil der bei 900°C für 30 s mit Halogenlampe getemperte 
Probe (gleiches implantiertes Ausgangsprobenmaterial wie zuvor) dargestellt. Im Gegensatz zu 
den im Ofen getemperten Proben, ist eine andere Veränderung der Konzentrationsverteihing 
festzustellen. Wie bei den oben beschriebenen Proben findet keine Verbreiterung des Profils 
statt, sondern durch den Prozeß der Ostwald-Reifung entsteht ein zentrales Maximum bei 199 
m mit einer Eisenkonzentration von 28.7 at.%. An den Flanken entstehen kleine Maxiu~ (9.0 
at.% bei 84 nm bzw. 8.3 at.% bei 295 nm), die durch Einschnürungen vom Hauptmaxllnum 
getrennt sind. A u f p d  der maximalen Eisenkonzentration liegt bei diesem Profil der Schluß 
nahe, daß sich imZentnun eine nahezu geschlossene Disilizidschicht gebildet hat, die an beiden 
Seiten von Präzipitatbändern umgeben ist. An der Oberfläche ist während der Temperung nur 
eine sehr dünne Si02-Schicht entstanden. 
6.1.2.3. Verschiebung der Si-)-Augeriinie 
Bei der Bestimmung der Konzentrarionstiefenprofiie konnte bei allen Proben eine tiefen- und 
konzentrationsabhängige Verschiebung der Si(KLL)-Augerlinie beobachtet werden. Dies 
wurde e d & c h t  durch die hohe relative Energieaufläsung des Augerelektronen- 
Spektrometers von 0.05 % bei der Detektion der hochenergetischen Si(KLL)-Augerlinien. Die 
genaue Analyse der Lintiedage, die im unverschobenen Zustand bei 1616,O eV liegt, ergiit im 
Bereich der Konzentrationsprofile, eine Verschiebung von bis zu 0.8 eV hin zu höheren 
Energim. 
En AQbiidmg 6.1 L. sind Si(KLL)-Augerlinien gezeigt, die an der uzzoxidierten Oberfläche, 
im Zen- des @fantationsprofiIs und irn Si-Substrat bei der mit 200 keV und 3 X 10~~crn-' 
imglai~e&en Probe artfgenommen wurden. Fm Vergleich mit der an n-dotiertem Si-Substrat 
gemessenen Aug &d deutlich die Verschiebungen der Liniedagen in Abhängigkeit vom 
Ort der Messtulg za erkamen [Z973. 
1616 
Kinetische Energie ( eV ) 
Abb. 6.11.: Verschiebung der Si(KLL)-Augerlinie in Abhängigkeit vom Ort der Messung bei 
der mit 200 keV und 3 X 10"crn~~ implantierten Probe. 
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Abb. 6.12. Verschiebung der Si(KLL)-Augerlinie in Abhängigkeit von der Dotiemg. 
Eine ähnliche Verschiebung der Linienlage der Si(KLL>-Augerlinie m d e  ebenso bei 
unterschiedlich dotiertem Silizium in Abbildung 6.12. gehdea  [197], Da die Verschiebung 
nicht nur fur das p-leitende P-FeSiz, soadern auch bei den metafjischen Phasen @-Fe% und a- 
Fe&) beobachtet wird, kann daher die elektrische EigensohaR als Ursachirn itusgesc~ossen 
werden. Da mehrere Einflüsse ni der Verschiebung führen können, kst ehe eindeutige 
Bestimmmg der Ursache im Augenblick noch nicht möglichh Es kam lediglich £e&gesteUt 
werden, daß die Verschiebung auftritt, sobald ein genügend hoher h t e 2  a9 Eisenrtomen 
Sifiziumvorhanden ist. 
In Abbildung 6.13. wird anhand der Messungen an den mit 200 keV implantierten Proben 
deutlich, wie die Größe der Linienverschiebung von der Konzentrationwerteilung und deren 
Verlauf abhängig ist. Der Vergleich mit den gemessenen Konzentrationsprofilen in Abbildung 
6.4. zeigt, daß charakteristische Merkmale und Formen der Profile ebenfds in der 
tiefenabhängigen Verschiebung der Linienlagen auftreten. 
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6.1.3. Rutherford-Rückstreu-Spektroskopie und Gitterführung 
Die Messungen wurden mit einem 1.5 MeV 4~e4-~onenstrahl unter einem Rückstreuninkel von 
cp = 170" durchgeiiiht. Eine detaillierte und umfangreiche Darstellung der Theorie der 
Rutherford-Rückstreu-Spektroskopie (RB S) und der Gitterf3hrung ist in 1991 zu finden. 
In Abbildung 6.  14.a-C sind die RBS-Spektren der mit 40 keV und 7 X implantierten 
und der anschließend bei 900°C bzw. 1150°C getemperten Proben dargestellt. Die mit der 
AES-Tiefenprojil-Analyse gefundenen Veränderungen der Konzentrationsverteiiung nach den 
Tempemgen in Abbildung 6.5., werden anhand der RBS-Spektren bestätigt. 
Für das Si-Substrat der implantierten Probe ist im Bereich des Implantationsprofils (a) im 
Spektrum eine erhöhte Rückstreuausbeute vorhanden, die auf die Strahlenschädigung des 
Siliziums durch die Implantation ZUTÜc-en ist. Nach der Temperung ist infolge des 
Ausheilens der Strahlenschäden bei beiden Proben eine Reduzierung der Rückstreuausbeute & 
die Si-Matrix festzustellen. Für die bei 1150°C getemperte Probe liegt für das Eisen Im 
Gitterfiihmngs-Spektrum ebenfalls eine Veningening der Rückstreuausbeute vor, die auf die 
Relaxation und eine einheitliche Orientierung des Silizidgitters hindeutet, wogegen die bei 
- - 
900°C getemperte Probe keinerlei Effekt fiir das Eisen zei& 
a) implantiert: 40 keV, 7 X l ~ l ~ c m - ~  b) getempert: 900°C, 1 h 
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Die mit 200 keV implantierten und mit Halogenlampe getemperten Proben wurden ebenfalls 
mit der Rutherford-Rückstreu-Spektroskopie und GitterEhrung untersucht. Die Spektren in 
Abbildung 6.15. zeigen ebenso wie die AES-Tiefenprofile die signifikanten Veränderungen der 
Konzentrationsverteilungen. Die Auswertung der REIS-Spektren mit dem Programm RUMP 
[200,20 11 ergibt maximale Eisenkonzentrationen von 12, 26, 3 5 bzw. 45 at. %, die im Rahmen 
der Genauigkeit gut mit den Werten übereinstimmen, die mit der AES-Tiefenprofil-Analyse 
bestimmt wurden. Nach der Temperung ist in den REIS-Spektren der an der Oberfläche 
angereicherte Sauerstoff deutlich dem Signal des Siliaums überlagert. 
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Abb. 6.15.: RBS-Spektren der mit 200 keV implatierten und anschließend mit Halogenlampe 
bei 1150°C fur 30 s getemperten bzw. mit 3 MeV Si-Ionen bestrahlten Probe. 
Der Vergleich der Spektren der unorientierten und in (111)-Richtung der Si-Substrate 
orientierten RBS-Messungen in Abbildung 6.16. zeigt für die bei 200 keV implantierten Proben 
eine erhöhte ~ckstreuausbeute für das Siliziuim im Bereich der Iinplantationsprolile. Die 
Deutung der dargestellten Spektren fiihrt dazu, daß bei allen Proben die Si-Matrix aufgmd 
der erhöhten implantationstemperatur von 350°C kristallin ist, aber Schädigungen vorhanden 
siad Bei allen impiantierten Proben kann fwt das Eisen keine GitteTfUhrung festgestellt werden. 
Nach der Tenipemg bei 1150°C ist die Rückstreuausbeute fur die Si-Substrate und das 
Eisen deatlich reduziert, was auf die Ausheilung der Schädigungen und die Relaxation der 
Krist&gitte]r z u n i i e m e n  ist. Für die mit 3 x 10'~cm-~ implantierte und anschließend 
bestrahlte Probe ist keine Verändemg des S p e k t m  feststellbar. 
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6.1.4 Konversionselektronen-Mößbauerspektroskopie 
6.1.4.1. Implantierte Proben 
Die CEM-Spektren der mit 40 keV implantierten Proben in Abbildung 6.17. und die daraus 
gewonnenen Werte für die Lage der Minima (Abb. 6.18.) und der Abstände zwischen den 
beiden Maxima (Abb. 6.19.) zeigen in Abhängigkeit von den implantierten Dosen eine 
signifikante Entwicklung mit folgenden Besonderheiten: Die symmetrischen Dubletts der drei 
Proben mit den niedrigsten Dosen sind von identischer Form, und die Abstände der Maxima 
sind gleich. Im Gegensatz dazu sind die Dubletts der Proben mit höheren Implantationsdosen 
asymmetrisch und in Abhängigkeit von den ansteigenden Dosen weisen die Spektren 
Unterschiede auf, die sich auch durch die Verringerung der Abstände zwischen den Maxima 
ausdrücken. Für alle Proben ist mit der zunehmenden Dosis eine geringe Verschiebung der 
Minima zu kleineren Werten feststellbar. 
Abb. 6.17.: CEM-Spektren der mit 40 keV implantierten Proben. Für jede Prob e ist die 
htiei te Dosis -und die mit der AE~-~iefen~rofil-hifl~se bestimmte marritnale 
Eisenkomefltration angegeben, 
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Abb. 6.18.: Lage der Minima in 
Abhängigkeit von der implantieaen Dosis. 
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Abb. 6.19.: Abstände zwischen den beiden 
Maxima in Abhängigkeit von der 
implantierten Dosis. 
Es kann daher anhand dieser Betrachtung der CEM-Spektren festgestellt werden, daß fk die 
Proben mit einer Dosis kleiner als 1 X 10'~cm-~ und einer geringeren Eisenkonzentration als 
2.4 at.% ein gnmdsätzlich anderes Verhalten für die Phasenbildung vorliegt als für die Proben, 
die mit höhere Dosen (> 3 X 1016c~* und 10.8 at.%) ,implantiert wurden. Auf-d dieses 
Befundes wurden für die Auswertung der Spektren unterschiedliche Verfahren angewendet, 
die im folgenden näher dargestellt werden. Die Auswertung aller CEM-Spektren erfolgte dabei 
mit dem Programm NORMOS [203]. 
Unter Berücksichtigung der geringen Eisenkomentration der drei Proben, die mit den 
geringsten Dosen implantiert wurden, kann die Bildung des y-Fes& in Form von ideinea 
Präzipitaten in Erwägung gezogen werden. Für die Auswertung der Mößbauerspebren wurde 
das in Abschnin 5.3.3. vorgestellte StnikturmodeBI von Christensen et a l  verwendet w d  die 
dort angegebenen Hyperfein-Parameter als Ausgmgswerte für die Anpassung der Spektren 
benutzt [135]. 
Die Linienhalbwertsbreiten I?, die Isonieneverschiebungen 8 die e1eb.trischea 
Quadrupolaufspaltiingen A und die relativen Flächenanteile &fZAi der beiden 
Quadrupoldubletts wurden dabei als freie Parameter verwendet. Die berechneten Werte, sowie 
die relativen Rächenanteile sind in Tabelle 6.III. aufgeEhrt und die CEM-Spektren sind h 
Abbildung 6.20. gezeigt. 
Die für alle Proben nahezu identischen HyperGein-Parameter lassen im Vergleich mit den 
Literaturwerten den Schluß zu, daß bei diesen Proben das Y-FeSi2 dur& die Janplmtatim bei 
350°C erzeugt wurde. Die Existenz von weiteren Phasen oder Phasengendschm aus 7-, a- 
P-FeSi2 kann dagegen ausgeschlossen werden, da keine Auswertung der Spiektrsen mit diesen 
Annahmen möglich ist. 

Für die Proben, die mit Dosen größer als 3 X 1 0 % ~ ~  implantiert wurden, und daher höhere 
Eisenkonzentrationen aufweisen, liegt aufgmd der Berücksichtigung von Ergebnissen 
vergleichbarer vorangegangener Untersuchungen die Vermutung nahe, daß sich ein 
Phasengemisch aus a-, P-FeSiz, sowie möglicherweise auch das &-Fe% gebildet haben könnte 
[7,8,lO, 1 1,l 18,119,2031. Als Ausgangwerte für die Auswertung dienten daher die Hyperfein- 
Parameter der jeweiligen Phase (s. Tab. 6.IV.) nach Helgason [171], Wandji [I681 und 
Wertheim [178]. Da die große Anzahl der Hyperfein-Parameter und die im folgenden 
dargestellten Einschränkungen und Bedingungen, eine Variation aller Parameter als nicht 
sinnvoll erscheinen ließen, wurden die Linienlagen ikiert und sukzessive verändert bis die beste 
Anpassung fur die Spektren erzielt war. Dabei wurden die Hyperfein-Parameter so lange 
variiert, bis nur noch eine Abweichung von weniger als i- 0.005 m m / s  auftrat, Die _freien 
Parameter waren die Linienhalbwertsbreite I' (fur alle Subspektren gleichgesetzt) und die 
relativen Flächenanteile AiICAi der Phasen in den Spektren. 
Entsprechend den strukturellen Besonderheiten der P- und a-Phase (s. Abschnitt 5.3.1. 
bzw. 5.3.2.) wurden für beide Phasen jeweils die relativen Flächenanteile der beiden 
Quadrupoldubletts gleich gewählt. Da nach der Implantation für keine der Phasen eine Textur 
zu erwarten war, wurden die relativen Flächenanteile der Einzelhien eines jeden 
Quadrupoldubletts gleichgesetzt. Die somit bestimmten Hyperfein-Parameter in Tabelle 6.N. 
zeigen fur jede Probe das Vorliegen eines Phasengemisches aus a- und P-FeSi2, wogegen die 
Existenz des E-FeSi ausgeschlossen werden kann. Wie in Abbildung 6.21. zu sehen ist, und 
auch anhand der in Abbildung 6.22. dargestellten Subspektren beobachtet werden kann, zeigen 
die relativen Flächenanteile Ai/CAi eine dosisabhängige Phasenzusammensetzung. M t  
ansteigenden Dosiswerten nimmt der Anteil der P-Phase zu und der Anteil der a-Phase ab, Die 
Anwendung dieses Auswerteve&ens auf die Probe, die nur mit 1 X 1016cni2 hplmtiext 
wurde, führt dagegen zu keinem sinnvollen Ergebnis, das die großen Luiienhalbwertsbreiten 
und die erheblich von den Literaturwerten abweichenden elektrischen Quadmpolaufspaltwsgen 
verdeutlichen. 
1 Tab. 6.W.: Hwerfein-Parameter (in mmk) der mit 40 lceV implantierten Roben, die mit ehern 
Dosis ( x 1016 cm2 ) 
Abb. 6.2 1.: Dosisabhängigkeit der 
relativen Flächenanteile des a- und ß- 
FeSiz der mit 40 keV implantierten 
Proben. 
Abb. 6.22.: CEM-Spehren der mit 40 keV implantierten Proben, die mit einem 
Phasengedch aus a- un$. P-Fe& ausgewertet wurden. Die beiden Quadmpoldubletts der 
asett &d jeweils (begkmead von oben nach unten) als Subspektren dargestellt. 
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Das zunächst qualitative Ergebnis, das aus der Betrachtung der CEM-Spektren am Anfang 
dieses Abschnitts gewonnen wurde, wird somit durch die Auswertung der Spektren bestätigt. 
Für niedrige Dosen ist keine Dosisabhängigkeit bei der Bildung des metastabilen y-FeSi2 
festzustellen, wohingegen bei höheren Dosen ein Gemisch aus a- und ß-Phase entsteht, das in 
Abhängigkeit von der Dosis unterschiedliche Phasenzusammensetningen ahe i s t .  
Desweiteren kann aufgnuid der geringen Eisenkonzentrationen und der Phasenbildung 
geschlossen werden, daß die Silizide als Präzipitate in der Si-Matrix vorliegen müssen. 
Wie bei der Auswertung zuvor wurde aufgnuid der hohen Dosen und der großen 
Eisenkonzentrationen bei den Proben, die mit 200 keV implantiert wurden, angenommen, daß 
sich in Abhängigkeit von der Dosis ebenfalls ein Phasengemisch bilden kann. Um die 
Auswertung der CEM-Spektren in Abbildung 6.23, zu vereinfachen wurden die Linienbreiten, 
die Isomerieverschiebungen und die relativen Flächenanteile der Phasen als &eie Parametex 
verwendet und die elektrischen Quadrupolaufspaltung entsprechend den Literatwxerten 
fixiert. Die berechneten Hyperfein-Parameter in Tabelle 6.V. bestätigen die Annahme und 
erlauben die eindeutige Identifizierung der verschiedenen Silizide. Das Balkendiagamm in 
Abbildung 6.24. zeigt in Abhängigkeit von der implantierten Dosis die gefundenen 
Phasenmsammensetzuu.gen. Wie bei den mit 40 keV implantierten Proben nimmt mit 
zunehmender Dosis der dominierende Anteil der a-Phase ab, wogegen der Anteil der P-Phase 
bis zu einem Maximum ansteigt. Mit der einsetzenden Bildung des E-FeSi verschwindet dann 
der Anteil an a-Phase ganz und der Anteil der ß-Phase verringert sich mit zunehmendem Anteil 
des E-FeSi. 
- 
die 5 7 ~ e - ~ t o m e  i plantiert. 
Abb. 6-23.: eEM-Spektren der mit 200 keV implantierten Roben. Die Subspektren der 
einzehen Phasen sind vua oben nach: mten dargestellty jeweils beginnend mit den beiden 
Quailnip01dubleas des P- bzw. a-FeSi.L und damter das Quadnipoldublett des E-FeSi. 
implantierte Dosis ( x 1017 cm-2 ) imphtierte Dosis ( x 10" cm-2 ) 
Abb. 6.24. : Relative Flächenanteile der Abb. 6.25. : Relative Flächenanteile der 
Phasen in Abhängigkeit von der Dosis nach Phasen in Abhängigkeit von der 
der Tmplantation. implantierten Dosis nach der Ternpemg 
bei 1150°C bzw. Bestrahlung mit 3 MeV 
Si-Ionen. 
Um den möglichen Einfluß der Implantationsreihenfolge der 57~e  (0.7 X 10'~c11i~) und 
56Fe-~tome (2.3. X l ~ l ~ c m - ~ )  zu untersuchen, wurde die mit der Gesamteisendosis von 3 X 
10l~cm-~ implantierte Probe in beiden Varianten hergestellt. Die Betrachtung der CEM- 
Spektren (Abb. 6.23. und Abb. 6.29.) und der Hyperfein-Parameter (Tab. 6.V.) zeigt, daß die 
Implantationsreihenfolge, wie schon anhand des simulierten Profils in Abschnitt 6.1.1. vermutet 
wurde, wenig Einfluß auf die mit der integralen Konversionselektronen- 
Mößbauerspektroskopie bestimmte Phasenzusammensetzwig hat. 
6.1.4.2. Getemperte Proben 
Ziel der Temperungen war die Erzeugung des ß-FeSi2 bei 900°C und des a-FeSi2 bei 1 150QC, 
sowie die Untersuchung des a+ß- bnv. ß+a-Phasenüberganges. Die mit 40 keV und 
7 X 10"%m-~ implantierte Probe (22,.8 Fe-at.%) wurde ausgewählt, weil nach der lhplantatioe 
ein Phasengemisch mit nahezu gleichen Anteilen der cc- und ß-Phase (48.6, bzw. 51.4 96) 
vorlag. Bei den Proben (40 keV), die in Abhängigkeit von der Konzentration ehe 
unterschiedliche Phasenbildung aufweisen und mit 2 X 10'~crn-~ (2.4. at.%, nur ?Fes&) b m -  
3 X 10'~crn-~ (10.8 Fe-at.%, Phasengemisch: 64.3 % a-FeSi2 und 35.7 % P-FeSQ implantiert 
wurden, stand die Untersuchung der Bildung des ß-Fes& im Mittelpunkt des Interesses. 
Für die Auswertung der CEM-Spektren wurden, wie bei den implantierten Proben, die 
Hyperfein-Parameter der a- oder P-Phase nach [I7 11 und 11681 als Ausgangswerte venvendet. 
Da nach den Temperungen eine Textur zu erwarten war, wurden die htensitäten der 
Einzellinien eines jeden Quadrupoldubletts als unabhängige freie Parameter benutzt. 3"ur das 
ß-Fes& wurde wegen der gleichbesetzten Eisenplätze gleiche relative w&~henmte%e d r bei4en 
Quadrupoldubletts gewählt (AI = An) und auf$gmd der Symnetrie die V e r h W ~ t :  der 
Einzellinien der beiden Quadrupoldubletts verknüpft (A.2iI = man), Zudem wurde iiir das P- 
FeSi2 das negatives Vorzeichen ftir die elektrische @adnrpoIadspdmg Ar xmh Reuther et d- 
1751 berücksichti$. Für das a-Fe& wurde den rehtken mchmmteifm der aelden 
Quadrupoldubletts gestattet unabhängig voneinander zu vanlere-n, entsprechend dem 
Abschnitt 5.3.2. vorgestellten Stnikninnodefl. 
Die in Abbildung 6.26. dargestellten CEM-Spektren zeigen jeweils die für das a- und ß-FeSL 
charakteristische Form (vergleiche auch hierzu Abbildung 5.1. in Abschnitt 5.1.) und anhand 
der berechneten Hyperfein-Parameter (Tab. 6.W.) kann die Existenz des reinen a- bzw. J3- 
Fe& nach der entsprechenden Tempemg eindeutig nachgewiesen werden. 
Es kann daher zusammenfassend festgestellt werden, daß der Anteil der a-Phase, der bei 
dea implantierten Proben vorlag, während der einstündigen Tempemg bei 900°C vollständig 
in die ß-Phase übergegangen ist. Der a+ß-Phasenübergang zeigt aber dabei keine zeitliche 
Verzögerung, wie sie z.B. bei den Experimenten von Panluin et al. [7,8] beobachtet wurde. 
Mit den gleichen Temperbedingungen kann ebenfalls der y+ß-Phasenübergang erzielt werden. 
Die einstündige Tempemg bei llSO°C von der mit 7 X 1 0 ' ~ c ~ ~  implantierten Probe iuhrt zur 
komp1etten Umwandlung des Anteils der P-Phase in das a-FeSiz. Die Deutung dieser 
Ergebnisse wird im Zusammenhang mit dem in Abschnitt 6.1.9. vorgestellten Modell fur die 
Phasenbildung vorgenommen. 
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Abb. 6.26.: CEM-Spektren der mit 40 keV implantierten und anschließend getemperten 
Proben. 
Die mit 200 keV implantierten und anschließend mit der Halogenlampe bei 1150°C für 30 s 
getemperten Proben zeigen in Abbildung 6.27. untereinander sehr äbnliche CEM-Spektren. 
Diese wurden analog zu den Spektren der mit 40 keV implantierten und anschließend 
getemperten Proben ausgewertet. Wie der Vergleich der relativen Flächenanteile der Phasen in 
Tabelle 6.V1I. und in Abbildung 6.24. und 6.25. zeigt, bildet sich unabhängig von der 
implantierten Dosis eine nahem gleiche Phasenmsammensetzung aus a- und P-FeSiz, sowie 
einem geringen Anteil an E-FeSi. Eine vollständige Bildung der reinen a-Phase wird mit den 
gewählten Temp erbedingungen nicht erreicht. 
Tab. 6.VII. : Hyperfein-Parameter (in mmls und relative Flächenanteile in %) der mit 200 keV 
implantierten und anschließend mit Halogenlampe bei 1 150°C und 30 s getemperten bzw. mit 
Abb, 6.27. CEM-Spektren der mit 200 keV implantierten und anschließend mit Halogdampe 
bei f150°C für 30 s getemperten Proben. Die Subspektren der einzelnen Phasen sind von oben 
nach unten dargestellt, jeweils beginnend mit den beiden Quadrupoldubletts des P- und a-FeSi2 
und dem Quadnipoldablett des E-FeSi abgebildet. 
Die Auswertung der mit 200 keV und 3 X 1017~m-2 implantierten und anschließend bei 900°C 
ftir 30 s mit ffa2ogenlanrqie getemperten Probe wurde auf'd der Form des CEM-Spektrums 
(Abb. 6.28) unter der Annahme durchgefliht, daß sich hauptsiichlich das P-Fe& gebildet hat, 
aber auch noch ein Anteil an cl-Phase vorhanden sein kam. Die Hyperfein-Parameter in Tabelk 
6.W. bestätigen diese AMahme, wobei der relative Fiächenauteil des P-FeSi2 88.4 % beträgt. 
Ebenso wie: bei f 150°C k m  auch bei 900°C riicht die vollständige Bildung der reinen Phase 
mit dieser Methode erzielt werdefi. 
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Abb. 6.28.: CEM-Spektrum der bei 900°C für 30 s mit Halogenlampe getemperten Probe 
(200 keV, 3 X 10l7cMZ). Von oben nach unten sind jeweils die beiden Quadmpoldubletts der 
ß- und der a-Phase abgebildet. Die Spektrenform und der Vergleich mit dem Spektrum des 
reinen ß-FeSi2 (2.B. Abb. 6.26.) zeigt die Unterschiede, die auf die beiden Quadnipoldubletts 
der a-Phase z u r i i c ~ e n  sind. 
Da die Temperungen mit Halogenlampe nicht zur Bildung des reinen ß- bzw. a-FeSiZ W e n ,  
wurden längere Teqerungen im Ofen vorgenommen. Als Ausgangsrnaterial wurde die mit 
200 keV und 3 X 1017 implantierten Probe verwendet, bei der ein Phasengemisch aus ß- 
und a-FeSiz vorlag (Tab. 6.V). 
Nach der jeweiligen ersten Temperung (s. auch Abschnitt 6.1.2.2., Abb. 6,7., Abb. 6.8. und 
Abb. 6.9.) zeigen die Hyperfein-Parameter in Tabelle 6,VlI. die Bildung der reinen @-Phase 
(900°C, 18 h) und der a-Phase (1150°C, 1 h). 
Die zweite Temperung, die den jeweiligen Übergang zur komplementären Phase erzielen 
sollte, fiihrt zu einem fast vollständigen ß+a-Phasenübergang, wohingegen der a+ß- 
Phasenübergang nicht eingeleitet werden kann und das CEM-Spektrum nach der Tempemg 
unverändert ist. 
Messungen mit Röntgenaaktion (s. Abschnitt 6.1.7.) zeigen, daß sich während der ersten 
Temperung bei der a-, als auch P-Phase eine Textur ausgebadet hat. In den Spektren in 
Abbildung 6.29. sind daher deutlich die unterschiedlichen Linienintensitiiten zu sehen, die auf 
die Textur zurüc-en sind. Wie schon in Abschnitt 5.3-1. erwähnt wurde, kann diesJ in 
Abhängigkeit vom Winkel der einfallenden y-Strahlung, zu untersshiedlichen relativen 
Flächenanteile der EiieUinien der Quadmpoldubletts f'uhren. Daher m d e n  winke10nen.tlert.e 
Messungen an der Probe, die das ß-FeSiz a&es unter 0°, +W und -45" dmcbgem.  Dk 
Verhältnisse der relativen machen der Einzellinien zeigen in Abhäqigkeit von der Orienfiemc; 
der Probe Änderungeny die aber gering sind. Die Spektren wurden desveiteren auch mit der 
Zuordnung der Einzellinien zu den Quadrupoldu%letts nach Piinciufli et aL (s. ~bs~hni t t  5.J.f .) 
ausgewertet. Mit beiden Verfahren wird eine ähnliche Winls.elab'frk$gkeit i%stgeste115 wobG 
eine Entscheidung, welches der beiden Verfahren die physikalische& &gebe&eiten besser 
beschreibt, aber nicht getroEen werden kann. 
Wie beim ß-FeSiz wurden winkelabhängig Messungen fur die a-Phase vorgenommen. Im 
Gegensatz zum ß-FeSiz zeigen die Spektren aber keine Veränderungen in Abhängigkeit von 
der Orientierung. 
Tab. 6 . W . :  Hiperfein-Parameter (in mmls und relative Flächenanteile in %) der mit 200 keV 
6.1.4.3. Bestrahlte Probe 
Um zu untersuchen, ob auch ionenstrahlinduzierte Prozesse Phasenübergänge auslösen 
können, wurde die mit 200 keV und 5 X 1 0 ' ~ c ~ '  implantierte Probe mit 3 MeV ~i+-1onen 
(5 X 1016c~') bei Raumteqeratur bestrahlt. Besonders die Bildung der Hochteqeratur-a- 
Phase infolge der großen elektronischen Energiedeposition stand hierbei im Mittelpunkt des 
Interesses. Die Probe wurde ausgewählt, weil nach der hplantation ein größerer Anteil der ß- 
als cl-Phase vorlag. Bei 3 MeV werden die Si-Atome im Bereich des Implantationsprofils fast 
ausschließlch durch die elektronische Wechselwirkung abgebremst und weit hinter der 
Silizidschicht bei Ca. 2.5 pm gestoppt (Abb. 2.2.). 
Die Auswertung des CEM-Spektrums in Abbildung 6.30. erfolgte analog zu den bei 1150°C 
mia Halogenlampe getemperten Proben. Die Hyperfein-Parameter und die relativen 
Flächenanteile m Tabelle 6.VII. zeigen nach der Bestrahlung eme Veränderung der 
Phasenzusatnmensetmg - die auch durch X.-Messungen bestätigt wurde. Wie in Abbildung 
6.24, und 6.25. zu sehen ist, hat die a-Phase den größten Anteil mit 66 % und der 
msprüngtiche Anteil der P-Phase von 70 % ist reduziert auf 34 %. Das Mesi  ist nach der 
Bestrahlwg mehr vo&anden. 
Die Hyy~e~eh-Paameter 51 Tabelle 6.VII zeigen im Vergleich mit den Werten aus der 
Literatur nun Teil aufEiende Abweichungen. ]Insbesonders die großen elektrischen 
olaealtungen verdeutlichq daß weitere Effekte einen Eiduß haben, die die 
Nahordnung der ?Fe-~torne verändern, Der Vergleich mit: den Werten der implantierten und 
g e f e q e a a  &oben ist daher  in^ Abschnitt 6.1.4.5, vorgenommen m d  eine mögliche Deutung 
der Ursachen kkutiert. 
implantiert 
3 X l~~'cm", 23 at.% 
42 % a-FeSi2 
58 % P-FeSi2 
Temperung: 900°C, 18 h 
P-FeSit 
Temperung: 1150°C, 1 h 
a-FeSi2 
Temperung: 90Q°C, 18 h 
+ 1i50°C, I h 
86 % a-Fe& 
14 % P-FeSi2 
"Semperung: IISO°C, I h 
-I- 900°C, 1 h 
a-FeSi;. 
(unverändert) 
Abb. 6-29.; CEM-Spektren der mit 200 keV und 3 X 1 0 " d  ;mP1m.tiert:ci;it und m 
getemperten Proben. 
Abb. 6.30: CEM-Spektrum der mit 200 keV und 5 X 1 0 ' ~ c ~ ~  implantierten und anschließend 
mit 3 MeV Si-Ionen (5 x 1 0 ' ~ c ~ ~ )  bestrahlten Probe. Von oben nach unten sind die beiden 
Quadrupoldubletts der a- und der P-Phasen dargestellt. 
6.1.4.4. Struktur des a-FeSiz 
Wie im Kapitel 5 dargestellt wurde, ist die Auswertung des Mößbauerspektrums eng 
verbunden mit den strukturellen Eigenschaften der einzelnen Silizidphasen. Während beim 
P-FeSi2 zwei Eisenplätze im orthorhombischen Kristallgitter fur die zwei Quadmpoldubletts 
verantwortlich smd, ist beim a-FeSi2 nur ein Eisenplatz im tetragonalen Gitter vorhanden, der 
aber zwei unterschiedliche Besetzungen der nächsten Fe-Koordinationssphäre haben k m .  Da 
die Auswertung und Deutung des Mößbauerspektrums der a-Phase der Anlaß einer 
gegenwäaig sehr regen Diskussion ist, soll in diesem Abschnitt anhand der vorgestellten 
Ergebnisse mehr AufSchluß darüber gewonnen werden, welche physikalischen Ursachen zu 
dem beobachteten Spektrum des a-FeSi2 fuhren. 
Wie in Abschnitt 5.3.2. ausfilich beschrieben ist, erfolgte die Auswertung aller Spektren der 
cc-Phase mit zwei Quadrupoldubletts und die vorhandene Textur wurde mit unterschiedlichen 
Intensitätsverhältnissen der Einzeliinien eines jeden Quadrupoldubletts (A21r und M i n )  
berücksichtigt. Zudem wurden die relativen Flächenanteile der beiden Dubletts (AI und An) bei 
den Spektren der reinen d h a s e ,  entsprechend dem m Abschnitt 5.3.2. vorgestellte 
Stnibturmodell voneinander unabhängig verwendet. 
Die dabei gewonnenen experimentellen A21r und A21rWerte verdeutlichen zum einen sehr 
anschaulich den Eid3 der Textur und nim anderen deuten sie darauf hin, daß die 
Orientierung des Silipdgitters zum (1 11)-Si-Substrat bei allen Proben sehr ähnlich sein muß. 
Die Ar und ArWerte der relativen Flächenanteile der beiden Quadrupoldubletts liegen 
zwischen 39.2 - 45.8 % fur AI und 54.2 - 60.8 % fur AiI. Entsprechend dem Modell und der 
dort angegebenen Formel kam damit ein Anteil an EisenfehtIsteUen von ca. 3 % abgeschätzt 
werden. Ehe  Zuordnung der Quadrupoldubletts zu den jeweiligen Eisenumgebungen kann 
aber nicht vorgenommen werden. Der Vergleich mit den Literaturwerten (13 - 23 % [181- 
183],8.7 - 16.2 [1841), die mittels der Röntgendif[iaktion gewonnen wurden zeigt, daß der aus 
den Möfibauerspektrm bestimmte Wert deutlich geringer ist. 
Eine mögliche Ursache fur diese Abweichung könnte die gemachte Annahme sein, daß der 
Anteil an Eisenfehlstellen nur so groß ist, daß ein Eisenatom höchstens eine Fehlstelle in seiner 
nächsten Fe-Koordinationssphäre hat. Die Berücksichtigung eines höheren Anteils an 
Fehlstellen würde dann zu weitere Konfigurationen und damit zu weiteren Subspektren führen. 
Ein solcher Ansatz wurde von Fanciulli et al. zur Auswertung des Spektrums der a-Phase 
herangezogen (dünne Schicht mit MBE deponiert) und ein Fehlstellenanteil von 3 % bestimmt 
[135]. Auch dieser Wert liegt deutlich unterhalb der Literaturwerte, weshalb die Frage 
aufgeworfen werden muß, ob der direkte Vergleich der unterschiedlich hergestellten Proben 
(metallurgisch, implantiert, deponiert) generell möglich ist. 
6.1.4.5. Einfluß der Implantation, Temperung und Bestrahlung auf die 
Hyperfein-Parameter 
Der Vergleich der in dieser Arbeit aufgeführten Hyperfein-Parameter der verschiedenen 
Proben mit den Literaturwerten in Tabelle 5.a. zeigt, daß sehr geringe als auch 
größere Abweichungen auftreten. Da zur Kontrolle der CEMS-Phasenbestimmung die 
RöntgendiEaktion herangezogen wurde - soweit dies aufgnind der geringen 
Eisenkonzentrationen möglich war - können verschiedene Einflüsse, die zu den gefundenen 
Abweichungen der Hyperfein-Parameter führen, eingegrenzt und identifiziert werden. 
Wie schon in Abschnitt 4.1. und ausführlich bei Barb [73] dargestellt ist, reagieren die 
Hyperfein-Parameter sehr empfindlich auf Veränderungen in der nächsten Umgebung der 57~e-  
Sondenatome. So ist die Isomerieverschiebung 6 von der Elektronendichte am Kemort 
abhängig und ist hauptsächlich durch die s-Orbitale bestimmt. Dadurch führen die 
verschiedensten Einflüsse, wie 2.B. die unterschiedliche Besetzung der Orbitale durch 
chemische Verbindungsbildung, Kovalenzgrad der Bindung, Temperatur-, Druck- und 
Volumenabhängigkeiten, zu einer Veränderung der Isomerieverschiebung. Hierbei zeigt eine 
Verschiebung der Isomerieverschiebung zu kleineren Werten an, daß ehe Zunahme der 
Ladungsdichte am Ort der 57~e -~ tome  stattgefunden hat. 
Aus Abbilduug 6.18. und 6.49. ist daher zu entnehmen, daß bei den Implantationen bei 
350°C und bei Raumtemperatur mit ansteigender Dosis die Werte fiir die MUiima kleiner 
werden. Auffallend ist desweiteren der Größenunterschied der zwischen beiden Experkxnten 
besteht. Da bei der Implantation bei 350°C die Phasenbildung erfolgt ist, setzt sich das 
gemessene CEM-Spektrum in Abhängigkeit von der Phasenzusammensetning aus einer 
Anzahl von Subspektren mit zugehörigen &-Werten zusammen. Der Vergleich der 
Isomerieverschiebungen der Subspektren der y-Phase mit den Lite~aturwerten in Tabelle 6. EI. 
zeigt zwar geringe Unterschiede, die aber unter Beriicksichtigung der experimentellen 
Gegebenheiten (Genauigkeit des Antriebs, Linienbreite der Quelle) als nicht bedeutend 
angesehen werden können. Da in den meisten Veröffentlichungen die Linienbreite der 
verwendeten Quelle nicht angeben ist, ist daher ein exakter Vergieich nur sehr schwer x~iiglich. 
Für die a- und @-Phase ist der Vergleich noch nisät&ch erschwext, da die 
Isomerieverschiebungen der jeweiligen Phasen (Tab, 6.N.) nur sehr geringe Unterschiede 
aufweisen. 
Die elektrische QuadrupolaufSpaltung A hängt vom Betrag und Richtuag des elektrischen 
Feldgradienten der Ladungsverteilung am Kemost ab, und reagleri sehr eqhdJich auf die 
Symmetrie des Kristallgitters, in das die %e-~tome eingebaut sind. 5ie tritt daher a* 
2.B. eine nicht kugelsymmetrische Ladungsverteilung mUoder ehe nichthb&che Dmgebw 
vorliegen. Störungen, wie z.B. Gittefverzemgen durch q a m g s k d ~ e r t e  Effekte 
oder an Grenzflächen, i3hren daher zu deutlichen Veränderungen der elektrischen 
Quadmp olaufsp altung. 
Was im Abschnitt zuvor fur die Isomerieverschiebung dargestellt wurde, bzgl. Linienbreite 
der Quelle und Auflösungsvermögen des Spektrometers, hat natürlich ebenso fur die 
elektrische Quadnipolaufspaltung Gültigkeit. Da fur die a- und P-Phase aber größere 
Unterschiede zwischen den A-Werte bestehen, ist eine bessere Zuordnung der 
Quadmpoldubletts zu den Phasen möglich und die Bestimmung der Phasennisammensetzung 
daher durchfiihrbar. 
Ebenso wie bei den beiden zuvor behandelten Hyperfein-Parametern existierten fur die 
Linienhalbwertsbreite r eine Reihe von Effekten, die Auswirkungen auf die Linienbreite haben. 
So können Druck-, Volumen- und Temperaturabhängigkeiten, sowie DiBision, Störungen der 
Kristallstruktur U.S.W. zu einer Verbreiterung der Linien im Mößbauerspektrum i3hren. 
Wie Untersuchungen an Eisensiliziden zeigen, sind auch in Abhängigkeit vom 
Herstellungsverfahren Abweichungen der Hyp erfein-Paramet er feststellbar [75,174]. Diese 
können z.B. zurückge%hrt werden auf die unterschiedliche kristalline Qualität der Silizidgitter 
(d.h. Defekte, Komgreflzen, Kristafitgröße), die eine Linienverbreitemg hervorrufen kann. 
Ebenso können Spannungen in den hergestellten Schichten [136,205], oder Verunreinigungen 
und Dotierungen 1206-2081 zu veränderten Quadmpolaufspaltungen und 
Isomerieverschiebungen fühen. 
Wie Untersuchungen mit XJRD und RBSIC zeigen, führt die Temperung zur Ausheilung von 
Defekten, sowie zur Relaxation der Kristallgitter von Si-Matrix und der Siliade, weshalb 
ninächst die Betrachtung der getemperten Proben viele Informationen über die Eidiüsse auf 
die Hyperfein-Parameter liefert. Der Vergleich der gewonnenen Hyperfein-Parameter mit den 
Literaturwerten (Tab. 5.11. und 6.IIX.) zeigt fur die a- und P-Phase nur geringe 
Abweichungen, die 2.B. dadurch verursacht sind, daß die Silizide als Stnikturen in der Si- 
Matrix eingebettet vorliegen (s. SAM-Untersuchungen) und daher Spannungen an den 
G r d c h e n  entstehen, die zu Verzemgen der Silizidgitter und damit zu den leicht 
veränderten QuadnipolaufSpaltungen und Isomerieverschiebungen führen können. 
Eine zusätzliche Koqliaerung tritt dann bei den implantierten Proben auf; die ein 
Phasengemkch aufweisen. Die Silizide liegen hier als Präzipitate in der noch nicht völlig 
ausgeheilten Si-Matrix vor und die geringe Größe der Präzipitate führt zu einem verstärkten 
Eidluß der Siliad/SW-Orenznäche. Dieser Effekt wird besonders deutlich bei der 
Auswertung des Spektrums der y-Phase, bei der die beiden EmZellinien jeweils in ein 
Quadnipoldublett aufspalten. 
S ante Veränderungen der Hyperfein-Parameter (Tab. 6.VII), insbesonders der 
eIektTiscben QuadnipolaufSpaltungen weist die mit 3 MeV Si*-1onen bestrahlte Probe auf. Die 
deutlicfi großeren 8-Werte für die a- und P-Phase deuten mter Berücksichtigung der RBSIC- 
und .ir=RfF-Messuhigen auf eine geschädigte Knstallstniktur der Si-Matrix und der Siliade nach 
der Bestrahlung hin. Da keine Veränderung des wsprüngiichen Implantationsprofik 
festzustellen ist, aber eine veränderte Phasenzusamensetzung vorliegt, muß davon 
ausgegangea werden, daß die Sihide noch als Präzipitate vorliegen. Die Bestrahlmg hat 
d e d o l g e  nicht die Auflösung dieser Präzipitate bewirlst, sondeni lediglich 
Umordnungsprazesse der Silizidgrtter infolge des Energieeintrags und der Schädigung und 
&mit Phasenüberg&ge ausgeI5st. 
6.1.5. Tiefenabhängige Phasenanalyse mit DCEMS 
Um Aufschluß über die tiefenabhängige Phasenzusammensetzung nach der Implantation zu 
erlangen, wurden Untersuchungen mit DCEMS (s. Abschnitt. 4.1.2.) durchgem. Die 
Konzentrationsverläufe und die maximalen Eisenkonzentrationen von 17.6 at. % in 40 nm Tiefe 
bzw. 30.0 at.% in 27 nm Tiefe bei den mit 40 keV und 5 X 10~~cm? bzw. 1 X 10~~crn -~  
implatierten Proben, ließen daher diese als die geeignetsten erscheinen. 
Für verschiedene Energien der K-Konversionselektronen wurden die CEM-Spektren 
aufgenommen und entsprechend dem in Abschnitt 6.1.4.1. verwendeten Verfahren fur ein 
a-lß-Phasengemisch ausgewertet. Da im Gegensatz zu der folgenden Untersuchung nur sehr 
geringe Unterschiede der CEM-Spektren vom Betrachter mit dem Auge wahrgenommen 
werden können, sind die insgesamt 16 Speksren hier nicht abgebildet. 
Tiefe ( nm) Tide (ma) 
Abb. 6.3 1. : ~onzentrationsverläufe und tiefenabhängige Phasenzusammensetzungen Sir die mit 
40 keV implantierten Proben. 
Die gewonnenen Verhältnisse der Anteile der a- und P-Phase und die mit der ÄES- 
Tiefenprofil-Analyse bestimmten Konzentrationsverläufen sind in Abbildung 6.3 1, gezeigt. Es 
kann zunächst festgestellt werden, daß bei der Probe mit der höheren Dosis (3. X 10"~~') ein 
größerer Anteil an ß-Phase vorliegt als bei der Probe, die nur mit 5 x 10'%mm2 
implantiert wurde. Desweiteren ist ersichtlich, daß zwischen den tlefenabhängigen 
Phasenzusammensetz~~lgen u d den Konzentrationsverteiliingen ein Z u s a m d a n g  besteht: 
Der Anteile der ß-Phase ist jeweils am größten im mittleren Bereich des Kona;entrationsproSis- 
Mit ansteigenden Konzentrationswerten im vorderen Profübeseich simat der Anteil der P- 
Phase m und erreicht seinen größten Wert im Maximm der Hof~1~~n-trati~n~tteste3ugg- Die 
Veningemg der Konzentration an der Profilrückseite fufut ni eher A b n h e  des P-rqBteG 
und zu einem nahezu konstanten und tiefenunabhängig adß-Verfialtih fk den Ssh~staiz der 
Konzentrationsverteilung. 
Da bei diesen Proben davon ausgegangen werden miiß, daß die beidea. P@ea ds  ldf3ine 
Präzipitate in der fur die Md3bauerspektroskopie inab-titben Si-mzdip vorIiegen* kollfttie~r, nur 
die alß-Verhältnisse, aber nicht die relativen Phasenanteile b e s h t  we~dm. 
An der mit 200 keV und 7 x 10'~c1n-~ implantierten Probe wurde ebenfalls mit DECMS die 
Phasenzusammensetzung untersucht [204]. Der Konzentrationsverlauf; der mit 28 at.% an der 
Oberfläche beginnt und auf 41 at.% in Ca. 70 nm Tiefe zunimmt (s. Abb. 6.4.) und die mit 
CEMS bestimmte Phasenzusammensetning (47 % P-FeSiz und 53 % &-Fe%) lassen vermuten, 
daß in Abhängigkeit vom Verlauf des Konzentrationsprolils eine Tiefenabhängigkeit für die 
Phasenzusammensetzung vorliegt. 
Die aus den CEM-Spektren (nächste Seite, Abb. 6.34.) gewonnenen absoluten spektralen 
Flächen der beiden Phasen sind in Abbildung 6.32. als Funktion der Energie der detektierten 
K-Konversionselektronen aufgetragen. Mit den Gewichtsfunktionen und unter Verwendung 
des bekannten Eisenprofils wurden unter Berücksichtigung der unterschiedlichen Eisenanteile 
der Phasen, die relativen Phasenanteilen (Abb. 6.33.) in Abhängigkeit von der Tiefe 
berechnet. 
Abb. 6.32.: Darstellung der gemessenen 
(Symbole) und der berechneten (Linien) 
absoluten spektralen Flächen. 
Abb. 6.33.: Relativer Anteil der beiden 
Phasen in Abhängigkeit von der Tiefe. 
Für die Auswertung mußte eine Er die Mößbauer-Spektroskopie inaktive Schicht von 
Ca. 2 nm an der ObeIfiäche e inge rn  werden. Diese Schicht, von der kein Signal detektiert 
werden konnte, ist auf die Bildung einer Siliziumoxidschicht zunickzuf&en, die während der 
Lagerung der Probe an L& entstanden ist. Desweiteren wurde verwendet, daß die Phasen 
gleiche Debye-Waller-Faktoren besitzen. 
Aufgnuid des Verlaufs des Eisenkonzentrationsprofils wurde fur die DCEMS-Auswertung 
angenommen, daß ausschließlich die beiden Silizidphasen und keine Si-Ausscheidungen in der 
untersuchten Schicht vorliegen und es deshalb möglich war, die relativen Phasenanteile zu 
bestimmen. 
Die Darstellung der Ergebnisse in Abbildung 6.33. wie auch die Betrachtung der Spektren 
(Abb, 6.34.) zeigt, daß an der Oberflache nur das P-FeSi2 vorliegt. Dessen Anteil nimmt bis in 
eine Tiefe von 20 nm kontinuierlich bis auf50 % ab, während gleichzeitig der Anteil des &-Fe% 
auf50 % ansteigt. Bis in den Bereich der fnaximalen Inforrnationstiefe bei ca. 80 nm bleiben 
dann die Anteile der beiden Phasen nahezu konstant, 
Abb. 6.34.: CEM-Spektren von der mit 200 keV m d  7 X 1o1\m-' implantierten hebe. Für 
unterschiedliche Energien der detehtierten K-Konversionselektroneu. sind die Spektren 
beginnend von oben, d.h. von der Oberfläche 'bis in eine Tiefe von ca, 80 m dargesteUt., Dk 
Änderng der relativen Flachenanteile der Quadnipoldub1etts @eide oberen @-Fe& ~~ter 
&-Fe%) der beiden Phasen verdeutlicht, daß mf.t abnehmender EIektronenetier$eJ d.h. 
zunehmende TiefeJ eine Zunahme des Antei1s der E- und eine Abnahme dies 1Pgteb der P- 
Phase stattfindet. 
Wie oben angel3u-t ist, wurde zur Berechnung der absoluten spektralen Flächen in Abbildung 
6.33. die bekannte Eisenverteilung verwendet. Die Möglichkeit, aus den CEM-Spektren die 
Tiefenverteilung der Mößbauer-Sondenatome zu bestimmen, ist in diesem Abschnitt 
dargestellt. 
An die Meßpunkte der absoluten spektralen Flächen in Abbildung 6.32. wurden die 
berechneten Kurven mit einer geeigneten Eisenverteilung angepaßt. Die somit gewonnene 
Verteilung entspricht damit der Tiefenverteilung der Eisenatome, die zum Signal in den 
Spektren beitragen. Der Vergleich mit der mittels AES bestimmten Konzentrationsvertehg in 
Abbildung 6.35. zeigt eine sehr gute Übereinstimmung. Aus diesem Ergebnis kann daher 
geschlossen werden, daß die bei dieser Probe zuerst implantierten 5 7 ~ e - ~ t o m e  (0.7 X 10 '~cm~)  
durch das Durchmischen während der Nachimplantation von 6.3. X 1 0 ' ~ c ~ ~  an 56~e-~tomen 
gleichmäßig über das gesamte Eisenkonzentrationsprofl verteilt sind. Dies ist insbesonders für 
die Interpretation der integralen CEMS-Ergebnisse wichtig, da dort die Signale gleichzeitig aus 
allen Tiefen und unterschiedlich gewichtet detektiert werden. 
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Abb. 6.35.: Vergleich der 
Fe-Konzentrationsprolile, die 
mittels DCEMS und mit AES- 
Tiefenprofil-Analyse bestimmt 
wurden. 
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6.1.6. Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie 
An den mit 200 keV und 3 X 1017cm2 implantierten und anschließend bei 900°C bzw. 1150°C 
getemperten Proben wurden Untersuchungen mit der S caaning- Augerelektronen-Mikro skopie 
(SAM, Abschnitt 4.2.) durchgefiihrt [209]. Ausgehend von der mit CEMS nachgewiesenen 
Bildung der Disilizide und der maximalen Eisenkonzentration von weniger als 33 at.% muß 
gefolgert werden, daß die a; und P-Phase als Präzipitate in der Si-Matrix vorliegen und 
dadurch eine in der lateralen Ebene inhomogene Eisenverteilung vorhanden sein muß. 
Die in Abbildung 6.36. gezeigten Sekundärelektronen-Mikroskopie (SEM) Adahmen der 
beiden getemperten Proben (900°C und 1150°C) zeigen heue Strukturen von unterschiedlicher 
Form. Das SEM-Bild fur die Probe, die bei 900°C getempert wurde, ist nach einer Sputterzeit 
von 30 s aufgenommen, d.h. im vorderen Bereich des plateau-artigen Konzentrationsprofiis 
(s. auch Abbildung. 6.8.). Es zeigt Gebilde, die Ausdehnungen aufweisen von 50 nm bis zu 1 
Pm. Bei der bei 1150°C getemperten Probe wurde wegen der Oxidschicht, die sich durch das 
Tempern an der Oberfläche gebildet hat, und der Form des Konzentratiomsproiüs bis zu einer 
Tiefe von Ca. 140 nm die Oberfläche abgetragen (s. Abb. 6.9,). Die SEM-Aufhahme zeigt eine 
ausgedehnte netzwerkartige Sitniktur, die sich über den gesamten Bereich erstreckt und an eine 
Durchdringungsstniktur erinnert [2 101. 
Abb. 6.36.: SEM-Auf%ahmen der mit 200 keV implantierten und anscWieBend bei 900°C bnv. 
1150°C getemperten Proben. 
Im Vergleich mit den Aufhahmen in Abbildung 6.36. sind in Ablo'ddung 6.37. SEM- und SAM.- 
Aufhahmen mit einer 8-fach höheren Vergrößerung abgebildet, Wie zuvor sind die S t m e n  
mit ihrer fur die jeweiüge Phasen charakteristischen Femen nr erkemea. Zm Gegensatz m 
Sekundärelektronen-Mikroskopie sind die hellen Gebiete in den SM-Aufpahmm auf d b  
erhöhte Emission von Augerelektronen Wckm@hren, wodurch aus den aetewiexten 
Intensitäten der Augerfien die Konzentrationen un& damit die Iateritlen Elenr~:n.ttpe~~;iXutlgen 
bestimmt werden können. 
P-FeSi2 a-Fes& 
900°C, 18 h 1150°C, 1 h 
Sekundärelektronen-Mikroskopie (SEM) 
Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie (SAM) 
Fe-Verteilung 
Si-Ver teilung 
Abb. 6.37.: SEM- , die mit einer S-fa~h höheren Vergrößemg ds bei 
6.36, 
Bei beiden Proben korrespondieren helle Bereiche in der Eisenverteilungen mit d d e n  
Bereichen in der Siliziumverteihg und umgekehrt. Die AES-Analyse an ausgewählten 
Punkten zeigt, daß in den hellen, eisenreichen Gebiete ein Fe/Si-Veihältnis von etwa 1:2 
vorliegt, wogegen in den dunklen Gebieten der Eisenverteilung kein Eisen detektiert werden 
kann. Unter den gegebenen experimentelllen Bedingungen können bei der Probe, die bei 900°C 
getempert wurde, in der lateralen Eisenverteilung Präzipitate bis zu einer Ausdehnung, von 
weniger als 30 nm nachgewiesen werden, das entspricht auch dem lateralen 
Aufiösungsvermögen entspricht. Für beide Proben kann keine bevorzugte Ausrichtung oder 
Orientierung der Strukturen gefiuiden werden. 
Die Untersuchung des Kraterbodens nach der vollständigen Aufiiahme der Tiefenprofile 
zeigt eine glatte Oberfläche und keinerlei Strukturierung des Silizliums, wodurch 
ausgeschlossen werden kann, daß die gefimdenen StnSCturen durch das Sputtern mit den 3 keV 
Ar+-Ionen erzeugt wurden. 
Iu Verbindung mit den Ergebnissen der CEMS-Phasenanalyse kann somit festgestellt 
werden, daß nach der Temperung bei 900°C isolierte P-FeSiz-Präzipitate existieren, wogegen 
bei 1150°C eine netzwerkartige Struktur aus a-FeSiz vorhanden ist. 
Um die Frage zu klären, ob die gefundenen Strukturen während der Implantation oder der 
Temperung entstanden sind, wurde ungetempertes Probenmaterial untersucht. Da es sich bei 
der implantierten Probe (200 keV, 3 x 1 0 ' ~ c ~ ~ )  um eine vergrabene Schicht handelt, wurde bis 
in den Bereich des Pro5haxhnums das Probenmaterial abgetragen (320 s, Abb. 6.8.). In der 
SEM-Aufhalune, als auch in der lateralen Si-Verteilung sind keine Kontrashrntersohiede 
feststellbar, wogegen in der lateralen Eisenverteilung (Abb. 6.38.) quer über das Bild 
verlaufende Streifen zu sehen sind, Die AES-Analyse an verschiedenen Punkten offenbart 
Schwankungen der Eisenkonzentrationen von bis ZU 10 %. Da das laterale 
Auflösungsvermögen durch den Durchmessers des analysierenden Elektronenstrahls auf 
Ca. 30 nm beschränkt war, liegt daher der Schiuß nahe, daß eine Präzipitatvertehg mit 
geringeren Ausdehnungen in der Schicht existiert. 
Die nach der Temperung bei 1150°C gehdenen tiefenabhängigen Scb\v-gen der 
Eisenkonzentration (Abb. 6.9.) und die gehdenen Strukturen fiihrrten auüä~hst zu der 
Vorstellung, daß es sich um sehr flache Gebilde hmdeh mÜ5te. Um diese h a b 8  zu 
überprüfen, wurden daher in unterschiedIic1xen T i e h  SEM-Bilder (Abb. 63%) a&g~nomeu= 
Nach der Sputterzeit von 30 s (ober0Läc;hemalier Bereich), 210 s, $50 s (Qrofi3) m d  -350 s 
(Profilende) sind jeweils S-en zu erkernen, die sehr W e h  mit dder Iri Ab1,ddmg 6-37. 
sind. Desweiteren kann festgestellt werden, daß die in Abb&ddun$&39. gezejgten bFtnrktiU.ei1 k~ 
allen Aufhahmen identisch sind, d.h., daß die Form der Stnrk;hu:m mabBitjU#g von der Tiefe ist 
und durch die ganze Siliadscfricht reicht. Die Siiiadstmktw Eegt Irr Farm vs)a W&dea war3 die 
aufi-echt in der Si4klatr-k stehen, also paraliel zur (1 J1)-Rschmrl; des S=rn~ 
senkrecht rn 1Probenobei.näche. 
Ebenso wie bei dieser Probe wird beim ß-FeSi2 in der bei 900°C getemperten Probe die 
tiefenunabhängige F o m  der Stnikturen gehden. Unter Berücksichtigung der lateralen 
Ausdehuung der Strukturen von bis zu einem Mikrometer und der Schichtdicke von Ca. 350 
ntri kann daher beim a-FeSiz von den schon erwhten auftecht stehenden Wänden und beim 
ß-FeSi2 von flachen scheibenfönnigen Gebilden gesprochen werden, 
Aufgnuid dieser Ergebnisse war die obige Azinalune, daß sehr flache Gebilde die Ursache 
für die tiefenabhängigen Schwankungen der Eisenkonzentration sind nicht mehr haltbar. Zur 
tatsächlichen Erklärung muß der Durchmessers des bei der AES-Tiefenprofil-Analyse 
verwendeten Elektronenstrahls von 1 - 2 pm und die laterale Ausdehnung der untersuchten 
Strukturen berücksichtigt werden. Da beide eine vergleichbare Größe aufiveisen, kann schon 
ein sehr geringer Versatz des Elektronenstrahls und/oder der Probe dazu iühren, daß mehr 
oder weniger Fläche einer eisenreichen Struktur getroffen wird, Als wahrscheinlichste Ursache: 
gilt hierbei der Versatz der Probe. Da diese während des Abtragens der Oberfläche rotierte, 
konnte eine geringe Ungenauigkeit bei deren Zentrierung dazu e e n ,  daß der analysierte: 
Bereich geringfügig von der zuvor eingenommen Position abwich. 
In der SEM-Aulnalurie von der bei 1150°C getemperten Probe in Abbildung 6.39. ist in einer 
Tiefe von Ca. 10 nm (30 s) deutlich eine Stniktur erkennbar, wie sie fur das a-FeSi2 typisch ist. 
Da aber das Konzentrationsprofil zeigt, daß sich während der Tempemg eine Ca. 40 - 50 nm 
dicke Si02-Schicht an der Oberfläche gebildet hat und kein Eisen in dieser Tiefe vorhanden ist, 
muß gefolgert werden, daß diese Struktur nicht aus einer Eisensilizidphase besteht. Es wurdea 
daher SAM-Untersuchungen der lateralen Fe-, Si- und O-Verteilung in unterschiedlichen 
Tiefen des Konzentrationsprofls durohgefikt. 
la Abbildung 6.40. sind jeweils die SAM-A~ahrnen der drei Elemente in verschiedenen 
Tiefen gezeigt: nach 30 s, d.h. im Bereich der SiOa-Schicht, und nach 210 s im Bereich der 
Siliadschicht. Im obei-aächennalien Bereich kann über die gesamte untersuchte Fläche kein 
Eisen detektiert werden und nur eine laterale Si- und 0-Verteilung mit korrespondierenden 
Stmkturen ist vorhanden. In größerer Tiefe ist kein Sauerstoff mehr nachweisbar und die 
identischen Strukturen sind nun in der lateralen Fe- md Si-Verteilung zu finden. 
Bei beiden Proben wurden die gleichen Bereiche nach der zweiten Temperung erneut 
untersucht, wobei keine Veränderung der lateralen Strulcturen festgestellt werden konnte. Die 
Formen der Strukturen sind immer noch tiefenunabhängig und verlaufen durch das ganze 
Konzentrationsprofl. AES-Analysen an identischen Punlcten der Strukturen, aber in 
unterschiedlichen Tiefen zeigen, daß in den hellen, eisenreichen Gebieten Eisenkonzentrationen 
von 20.9 - 33.1 at.% vorliegen, wohingegen in dem dunklen, eisenarmen Bereichen nahezu kein 
Elsen (< 2 at.%) nachgewiesen werden kann. 
Sekundärelektronen-Miloroskopie (SEM) I 
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Abb. 6.39.: SEM-Auihahmen von der bei 1 150°C getemperten Probe na& Sputterzeiten vctu. 
30 s, 210 s, 450 s und 950 s. 
Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie (SAM) 
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Silizidschicht (a-FeSiz) 
Si-Verteilung 
: SM-A&;alimen der lateralen EIenientrerieiaung des Eisens, Siliaums m d  
von der bei 1350°C geteqerien Probe. 
Wie bei den Untersuchungen der lateralen Fe-, Si- und 0-Verteilungen der bei 1150°C 
getemperten Probe weisen die Si02-Schichten der beiden zweifach getemperten Proben 
ebenfalls die charakteristischen Strukturen auf. Dabei können fur die laterale 0-Verteilungen 
nur geriuge Konzentrationsuntersclllede von 37.3 - 40.8 at.% gefunden werden, wobei in den 
Strukturen niedrigere Konzentrationswerte vorliegen als zwischen diesen. Desweiteren zeigen 
die Untersucliungen, daß bei beiden Proben die Stnikturen in der Si02-Schicht durchgehend 
sind und von der Silizidschiclt bis zur Oberfläche reichen. 
Itn folgenden wird ftir die Entstehung dieser Strukturen in der Silizid- und Oxidscaicht ein 
Modell entwickelt, das sich an den Besonderheiten des Si-Fe-Systems orientiert und die 
experimentellen Befunde erklärt. 
Aufgrund der hohen Beweglichkeit der Eisenatome in der Si-Matrix (s. Abschnitt 5.1.) und 
der hohen Temperatur während der Temperung können die Fe-Atome unter Biidmg einer 
Silizidstruktur in kurzer Zeit bis an die Oberfläche gelangen. Im weiteren Verlauf der 
Tempemg findet dann die langsame Eindifksion von Sauersto&tomen und die Oxidation des 
Siliziums statt. Da die Diffusion und Oxidation im Silizium und im Silizid unterschiedlich 
verläuft, ist die Adahme und Anreicherung von Sauerstoffatomen in den beiden Bereichen 
nicht gleich. Da in der Silizidstruktur vor der Oxidation des Siliziums die Fe-Si-Bindungen 
aufgebrochen und die fieiwerdenden Eisenatome verdrängt werden müssen, kam sich hier 
weniger Sauerstoff ansammeln. Die Oxidation des Siliziums ist dagegen günstiger und fiilurt zu 
einem erhöhten Einbau von Sauerstoffatomen in die Si-Matrix und zur BIIdung eines 
unterstöchiometrischen Dioxids. Dadurch wird die zuvor entstandene Silizidstruktur in der 
Siliziumoxidschicht reproduziert und die unterschiedliche Anreicherung von Sauerstoffatomen 
führt zu den beobachtbaren helildunkel Kontrasten in den SEM- und SAM-Auinahrnen. 
Der unvermittelte Übergang zwischen der SiOa- und der Silizidscbicht deutet desweiteren 
darauf hin, daß die Geschwiudigkeit, mit der die Oxidationsfront voranscheitet, in den 
Silizidstnikturen und der Si-Matrix nicht stark voneinander abweichen und nw: der 
mengenmäßige Einbau der Sauerstoffatome Unterschiede aufyveist. 
Das gänzliche Felilen des Eisens im Bereich der Si02-Scbicht und die Verschiebung der 
Profilrückseiten in größere Tiefen (s. Abb. 6.8. und Abb. 6.9.) deutet daraufhinP d& M c h  
wie bei anderen Übergangsmetallsiliziden (2.B. CoSi2) eine DxfEiisim der ver&da@en 
Eisenatome entlang von Korngrenzen des Silizids und an der SiliaidISilizim-&en-fil*jche 
stattfindet. Die parallele Orientierung der Strukturen zur (1 11)-Richtuug der Si-Substrate und 
die epitaktischen Orientierungsbeziehungen (s. 6.1.7.) der Silizid- aiuia SWumSttes f i t  
daher auf der Profiirückseite zum fortgesetzten Wachstum der Stniintui'en. 
Zusammenfassend kann festgestellt werden, daß  ich während der Tempemg bei 9S)Q°C 
isolierte scheibenformige P-FeSiz-Präzipitate bm. bei 1150QC serikrg,cht auBee;htstt:fie~de 
Wände aus a-FeSiz in der Si-Matrix gebildet haben. Mie einer zweiten Tempewg bei lISOeC 
kann die P-Phase ohne eine Verhderung der Sti.uktur Jg die a-Phase übe* werden. Dies 
deutet darauf hin, daß während des Phasenüberganges mr e h  hxeich~veitigrit. 
Umorhgsprozeß des Kristallgitters eine Rolle spielt. Für das ril-Pi~S~ k m  der 6+p- 
Phasenübergang während der eiustutdigen Ternpemg bei 900°C nicht eir&cht. werdeis was 
darauf zurückzuführen ist, daß die Bildung von Keimen der @-Phase an e:~~e;ctk~h 
begünstigten Stellen, wie z.B. an Defekten, Konigren*r:en oder der S zid- liehe, 
nur sehr h g s a m  vonstatten geht. 
6.1.7. Röntgendiffraktion 
Die Untersuchungen wurden mit Cu-&Strahlung (40 kV und 30 mA) unter streifendem 
Einfall (u, = 1" bzw. 2") im 29-Wiakelbereich von 10" bis 60" mit 829 = 0.05" durchgeführt. 
Für die Bestimmung der Textur an den mit 200 keV implantierten (3 X 10~~crn-~)  und 
anschließend bei 900°C (P-FeSiz) und 1150°C (a-FeSiz) getemperten Proben wurden beim 
a-FeSiz der (101)-Reflex bei 29 = 317.811" und beim ß-FeSi2 der (220)-Reflexes bei 29 = 
29.100" verwendet. 
Für das P-FeSi2 konnten die von Derrien und Cevrier [211] bestimmte Epitaxie- 
Beziehungen der P-Phase zum Si(ll1)-Substrat gehden werden. Hiernach gilt fur die 
azimutalen Orientierungen: (101)ß-FeSi2 11 (1 1 l)Si mit [OlO] ß-FeSiz 11 [l lO]Si und [I011 ß- 
FeSi2 11 (1 1l)Si mit [OO 11 ß-FeSi2 11 [I IOISi. 
Das Kristallgitter des a-FeSi2 zeigte die gleiche epitaktische Beziehung, wie sie auch von 
Berzier et al. [I241 mit der hochauflösenden Elektronenmikroskopie an deponierten Schichten 
(MBE) gehden wurde: (1 12)a-Fes& I/ (11 l)Si mit [-I101 a-FeSi2 11 [I-lO]Si und [-1-11] 
a-FeSi2 mit 2.5O zu [- 1-12ISi. 
6.1.8. Transmissionselektronen-Mikroskopie 
Au Querschnittsproben der mit 200 keV und 3 X 10'~crn-~ implantierten Probe sind mit einem 
Transmissionsele~onen-Mikroskop der Firma PHiL,IPS Untersuchutigen durchgefiihrt 
worden. Dabei wurde der gesamte implantierte Bereich untersucht, beginnend an der 
Oberfläche bis in eine Tiefe, bei der keine Auswirkungen (Schädigungen) der Implantation 
mek feststellbar waren. 
Abildung 6.41. zeigt die kristalline Si-Deckschicht und den vorderen Bereich des 
Implantationsprofils (s. auch Konzentrationsprofü in Abbildung 6.8.). In dieser 
hochauflösenden Aufiialime sind die Netzebenen der Si-Matrjx und StapeKehler zu erkennen. 
Die nach der Implantation bei 350°C vorhandenen Schäden des Siliaumkristalls deuten darauf 
hin, daß die Bildung von Silizidpräzipitaten (obere rechte Ecke) in der Matrix zu Spannungen 
führtJ die dann durch die Bildung der Defekte verringert werden können (s. Abschnitt 2.4.5.). 
In Abbildung 6.42. wird eine weitere hochauflösende Au.fbabme des Implantationsprofils 
aus ca. 80 .um Tiefe gezeigt. Deutlich erkennbar sind die Ausscheidungen und die Maire- 
Muster [124,212], die von den Silizidgittern der Präzipitate in der Si-Matrix erzeugt werden. 
Im Bereich des Maximums des Konzentrationsprofils sind die Präzipitate am größten und 
haben Ausdehnungen von bis zu 10 nm. 
Abb. 6.41.: Vorderer Bereich des Konzentrationqro&s der mit 200 keV und 3 x H I ~ ' G ~ '  
implantierten Probe. Iu dieser hoc1iaUnösendeii Aufuahe ist die &t&e S-Decbkso~c3.ht nt 
sehen, die StapeIfehler (dunkle, quer dmhs Bild verlaufende LMen) aufvoht. 
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6.1.9. Phasenbildung und Wachstum von Eisensiliziden während 
der Ionenstrahlsynthese 
Wie von früheren Arbeiten bekannt ist, kann während der Implantation bei 350°C ein 
Phasengemisch aus a- und ß-FeSiz entstehen (z.B. [7,8,]). Diese Untersuchungen beschränkten 
sich aber lediglich auf die Erzeugung von vergrabenen und geschlossenen Schichten des 
ß-FeSi2, weshalb nur hohe Dosen implantiert wurden, die zu maximalen Eisenkonzentrationen 
von über 10 at.% fuhrten. Der Bereich niedrigerer Konzentrationen wurde daher im 
Zusammenhang mit der Phasenbildung der Eisendisilizide noch nicht weiter untersucht. 
Deshalb war ein Ziel dieser Arbeit, durch geeignete Experimente die S idbidung in einem 
großen Dosis- und Konzentrationsbereich zu untersuchen und anhand der gewonnenen 
Ergebnisse ein Modell für die Phasenbildmg und das Wachstum der Eisensilizide während der 
Ionenstrahlsynthese zu entwickeln. In den folgenden Abschnitten werden die einzelnen 
~rozeßschrike (Implantation und Temperung) behandelt und der Bezug 
Abschnitt 2.4. hergestellt. 
6.1.9.1. Implantation 
zur Theorie in 
maximale Fe-Konzentration ( at.% ) 
Abb. 6.43. : Phasenzusammensetning in Abhängigkeit von der m a h l e n  Ekenkonzentration. 
Die Auffragung der Phasenzusammensetning gegen die jeweilige mi1ximal.e ~senkoazentration 
in Abbildung 6.43. zeigt erstens, daß fiir die Tmplatrtationsenergien von 40 keV und 200 keV 
kein Unterschied in der gefimdenen Phasenbildmg besteht. Zweitens, daß nach der 
Implantation in Abhängigkeit von der Dosis bzw. maximalen Eisenkomentration zwei Bereiche 
der Phasenbildung unterschieden werden können. Bei kleben Ekdomentrationen entsteht 
nur das metastabile y-FeSi2, wogegen sich bei höheren Werten in Abhan@&eit von der 
Konzentration ein Phasengemisch aus a-, P-FeSiz und €-Fe% badet. Be& Bereiche sind klar 
voneinander getrennt und eine Koexistenz des -7-Fes& mit den anderen Phasen wird diht 
beobachtet. 
Während der Implantation unter den geschilderten experimentellen Bedingungen verursacht die 
Ionenstromdichte von 0.2 w c m 2  für die 57~e -  bzw. 4.4 w c m 2  fur die 56Fe-~tome ine 
lokale Übersättigung von Eisenatomen in der Si-Matrix. Die sehr geringe Löslichkeit, die 
große Mobilität der Fe-Atome im Silizium und die Implantationstemperatur von 350°C 
emöglichen die Nukleation und das Wachstum von Silizidpräzipitaten. Die Keimbildung 
erfolgt dabei im Bereich des Implantationsprofils statistisch verteilt und wird begünstigt durch 
Defekte, die durch die Implantation erzeugt werden. 
Die vorgestellten Ergebnisse der CEMS-Phasenanalyse zeigen, daß unterhalb einer 
maximalen Eisenkonzentration von 10 at.% nur das y-FeSi2 entsteht, woraus geschlossen 
werden kann, daß sich während der Implantation bei 350°C die Eisenatome mit den 
Siliziumatomen der Matrix ausschließlich Keime der metastabilen y-Phase bilden. Die 
Nukleation dieser Phase wird ermöglicht durch die gute Kompatibilität des Siliad- zum 
Siliziumgitter und j3ih-t zum pseudomorphen Wachstum von kleinen Präzipitaten, die in zwei 
epitaktischen Beziehungen zum (1 11) orientierten Silizium existieren können 11241. Wie bei 
der ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung kann davon ausgegangen werden, 
dall die y-Präzipitate Durchmesser von 1 - 2 nm haben [119]. Die größere Gitterfehlanpassung 
der a- (0.7 % [162,163]) und ß-Phase (-1.45 % bzw. +5.5 % [124]) verhindert dagegen deren 
Keimbildung. Während der weiteren Implantation nimmt der Eisenanteil zu und die 
vorhandenen kleinen y-Präzipitate wachsen. Beim Erreichen einer britischen Größe ist die 
pseudomorphe y-Phase dann nicht mehr stabil und die Minimierung der Gesamtenergie des 
Systems kann nur noch durch den Phasenübergang zur a- oder ß-Phase erreicht werden 
(vergleiche hierzu auch Abschnitt 2.4. und Gleichung 2.6.). In Abhängigkeit von den lokalen 
Bedingungen (GitteSehlanpasung, Orientierung, Defekte, Spannungen, Gremüächeneffekte,. . .) 
körnen sich dabei beide Phasen bilden. 
Die Bildung der Hochtemperatur-cl-Phase bei einer Temperatur deutlich unterhalb der 
Phasenübergangstemperatur von 960°C kann addie Nichtgleichgewichtsbedingungen während 
der Implantation und den Energieehtrag durch die Projektilionen zurückgeführt werden. Im 
Vergieich mit der ß-Phase ist die Bildung der d h a s e  aufgmd der bessere Kompatibilität zur 
Si-Matrix und der geringeren Oitterfehlanpassung (d.h. eine geringere Oberflächenenergie) 
begiünstigt. Die Minimierung der Gesamtenergie kann daher bei diesen kleinen Präzipitaten 
dazu führen, daß der Energiegewinn fur die Präzipitate der cc-Phase größer ist als fur die der 
ß-Phase. 
Wie oben dargestellt ist, findet während der Implantation nur die Keimbildung der y-Phase 
statt, was zunächst im Widerspruch zu den CEMS-Ergebnissen steht, wonach bei höheren 
Dosen lreme y-Phase gehden  wird. Da M Verlauf der Implantation die U- und ß-Präzipitate 
aufgnmd der in der Matrix herrschenden Konzentrationsullterschiede und des Prozesses der 
O weiter anwachsen, vergrößert sich deren Volumenanteil. Dadurch wird das 
fiur die N&eation nir Verfügung stehende freie Volumen in der Si-Matrix ständig verkleinert 
uad zu einer V e d g e m g  der Nukleationsrate führt, Desweitem verursachen die sich 
zwischen den Präzipitaten ausbadenden Konzentrationsunterschiede lX3ksionsgradienten, die 
fgit zunehmender Oröae der a- und ß-Präzipitate eine zunehmende Adösung der kleinen 
T-BaPpitafe durch die Ostwald-Reifung und das weitere Wachstum. der großen Präzipitate zur 
Ziolge hat. Dieser Effekt fiihrt ebenfalfs mit höherem Eicaanteil zu einer weiteren 
Verranger~lffg der Nukiea~onsate der y-Phase. 
Aufgnind der mit CEMS gefundenen klar abgegrenzten Bereiche der Phasenbildung folgt, daß 
die Nukleation der y-Phase oberhalb der kritischen Konzentration stark verringert ist, b m .  
ganz unterbunden wird. Das vollständige Fehlen des y-FeSiz in den CEM-Spektren deutet 
vielmehr darauf hin, daß beim Überschreiten der kritischen Konzentration die schon 
bestehenden y-Präzipitate aufgmd ihrer anwachsenden Größe sich in die a- und ß-Phase 
umwandeln oder sich auflösen. 
Das beobachtete Verhalten der Phasenbildung bei maximalen Eisegkonzentrationen von über 
30 at.%, d.h. die Verringerung des Anteils der a-~hasebis hin zu deren Verschwinden, kann 
ebenso anhand dieses Modells verstanden werden. Zunächst ist die Bildung des a-FeSi2 
aufgnind seiner strukturellen Eigenschaften (Kompatibilität zur Si-Matrix) gegenüber dem 
ß-FeSiz bevorzugt ist, was auch zu dem größeren Anteil der a-Phase bei geringeren 
Konzentrationen fiihrt. Mit zunehmendem Eisenanteil wachsen die a-Präzipitate soweit an, daß 
die a-Phase (vergleichbar mit der Y-Phase) nicht mehr existieren kann und sich in das ß-FeSi2 
umwandelt. Die Minimierung der Freiern Energie des Systems wird dann nicht mehr durch die 
Flächenanteile, sonder durch die Volumenbeiträge bestimmt (Gleichung 2.6.). Da eine 
Größenverteilung der Präzipitate mit eher mittleren Ausdehnung und einer gewissen Breite 
vorliegt, gehen die a-Präzipitate somit nach und nach in die thermodynamisch stabile ß-Phase 
über, wodurch die kontinuierliche Abnahme des a-Fes&-Anteils entsteht. Das Einsetzen der 
Bildung des &-Fe% ist dann auf den hohen Eisenanteil in der Si-Matrix und die im Vergleich zu 
den Disiliziden geringere Bildungsenthalpie das Monosiliads 12131 Z U Z ü c ~ e n .  
Das vorgestellte Modell der Phasenbildung wird ebenso durch die CEMS-Ergebnisse bestätigt> 
die an Proben mit unterschiedlicher Implantationsreihenfolge der '"Fe- und 57~e-~tom@ 
gewonnen wurden. An der zuerst mit den 57~e-~ößbauer-~ondenatome (7 x 1 0 ' ~ c d )  mit 
200 keV implantierten Probe wird nach dem Erreichen der Gesamteisendosis von 3 X l ~ ~ ~ c d '  
die Bildung eines Phasengemisches aus cc- und ß-FeSi2 festgestellt. Nach den Vorhersagen des 
Modells fühae die 57~e-Implantation zunächst zur Nukleation des y-FeSi2, das dann mit 
zunehmender Dosis und Präzipitatgröße in die U- oder @-Phase übergeht, F& die Probe mit 
der umgekehrten Implantationsreihenfolge zeigen die CEMS-Ergebnisse eine fast identisch 
Phasenzusammensetning. Entsprechend dem Modell können die zuletzt implantierten 57~e-  
Atome, die dann zunächst in der Si-Matrix gelöst sind, nun Wachstum der schon bestehenden 
Präzipitate der a- und ß-Phase beitragen, oder neue Keime der y-Phase bilden. Es k m  &her 
aus dem Fehlen der y-Phase im Spektnun geschiossen werden, da& in diesem Stadium der 
Implantation keine NubSeation der y-Phase mehr stattiindet. Dies bestätigt die weiter obm 
gemachte Annahmen einer verringerten Nukleationsrate, einer behinderten Keimbildung md 
der Au.tlösung der noch existierenden y-Präzipitate. 
Auf'd der großen Mobilität der Eisenatome in der Si-Matrjx bei der 
Implantationstemperatur von 350°C k6nnte man die DiBtsion der Elsenatome: und damit 
eine Verbreiterung der Implantationsproiiie erwarten. Die Betracfi-g der 
Konzentrationsvei-teilungen zeigt kn Vergleich mit den  berechnete^ hplmtagionqroHen3 d a  
eine solche Verbreiterungen während dier Implantation nicht staagewden hat. Hk 
geschlossen werden, daß durch die thermische oder sr:r&wg5uzduZtert~ Wrffusit) 
Implantationstemperatur von 350°C kein langeichweitiger Trmqoa 
Eisenatome erfolgt, wie er 2-33. nach den Tempemgea beobachtet wird, 
Ende ihrer Projektilbahn zur Ruhe kommen, drfltiuidieren b&&ch zu 
umgebenden Präzipitaten und tragen so nt deren Wach- bei. 
Wie in der Literatur dargestellt ist, kann ein Zusammenhang zwischen dem 
Konzentrationsverlauf und der Größenverteilung der erzeugten Präzipitate bestehen. 
Demzufolge könnten nach dem hier entwickelten Modell in den Flanken der 
Implantationsprofle kleine y- und im Zentrum große a- und ß-Präzipitate zu erwarten sein. 
Experimente, bei denen mit der Implantation oder Bestrahlung solche G-rößenverteilungen von 
Präzipitaten erzeugt wurden, zeigen diese tiefenabhängige Existenz der verschiedenen Phasen 
und bestätigen damit das hier vorgestellte Modell für die Phasenbildung [4,120,122]. 
Da bei den hier präsentierten DCEMS-Ergebnissen (s. Abschnitt 6.1.5, Abb.6.3 1) in den 
Profiiflanken keine y-Phase gefunden wird und eine tiefen- bnv. konzentrationsabhängiges 
Phasenzusarnmensetzung aus a- und ß-Phase vorliegt, kann erstens daraus geschlossen 
werden, daß die Präzipitatgröße oberhalb der kritischen Existenzgröße für die y-Phase liegen 
muß. Zweitens, daß im Bereich der Proiilmitte größer Präzipitate vorliegen müssen, die die 
Existenz der ß-Phase gegenüber der a-Phase begünstigen. Diese Schlußfolgerungen werden 
auch durch die TEM-Untersuchungen bestätigt, wobei die gefundenen Größenunterschiede für 
die verschiedenen Bereiche des Implantationsprofils nur gering sind. Dieser Sachverhalt hat 
dann, wie im folgenden Abschnitt gezeigt wird, fur die weitere Entwicklung der 
Konzentrationsverteilungen während den anschließenden Ternpeningen entscheidende 
Auswjrkungen. 
6.1.9.2. Temperung 
Während der Teqerung können die gleichen Prozesse ablaufen wie sie schon im 
Zusammenhang mit der Implantation behandelt wurden (Nukleation, Phasenbildung, 
Phasenübergänge, thermische Diffusion, Ostwald-Reifiing). Ebenso können weitere Effekte 
auftreten, wie z.B. die Koaleszenz von Präzipitaten oder das Ausheilen und die Relaxation der 
Kristallgitter. In Abhängigkeit von den gewählten Parametern der Implantation und der 
Tempemg können dann geschlossene Schichten, oder wie in dieser Arbeit, charakteristische 
Strukturen erzeugt werden. 
Nach der Teqerung ist bei den meisten Proben infolge der thermischen Diffusion eme 
langreichweitige Verlagerung von Eisenatomen bis hin zur Oberfläche festzustellen. Ursache 
da& sind die, durch die Implantation erzeugten großen Konzentrationsunterschiede und die 
Oberfläche selbst, die als Barriere fur die Diniision wirkt. Einen weiteren Einfluß hat das 
Ausheilen des Kristallgitters der Si-Matrix und der damit verbundene Fluß von Defekten, der 
die DiBision der Eisenatome zur Oberfläche unterstützt. Im Gegensatz zur langreichweitigen 
thermischen m s i o n  führt die Ostwald-Reifung ledigiich zu einem räumlich eng begrenzten 
Huß von Eisenatomen zwischen den Präzipitaten. Das tatsächliche Dfisionsverhalten ist 
daher eine Überlagerung der verschiedenen Prozesse und wird durch viele Einflüsse bestimmt. 
Auf&md des im vorangegangenen Abschnitts entwickelten Phasenbildungsmodells für die 
Implantation und der DCEMS-Ergebnissen wurde zunächst eine tiefenabhängige 
GrößenverteiIung &er Präzipitate postuliert und mit TEM-Untersuchungen bestätigt. Da aber 
die Präzipitate nicht gxößer als 20 rn sind und nur geringe Großenunterschiede über den 
Verlauf' des Izrrplantationsprofils gehden  werden, kann dazu fdxen,. daß zwar während der 
T e q e m g  die Präzipitate aufgnind der Ostwald-Reiiung wachsen, aber gleichzeitig das 
,,Airseinander1aufenLC der Komentrationsprofle durch die domhierende thermische l3Büsion 
st et. 
Die Bildung der Strukturen (Abschnitt 6.1.6.) kann ausgehend von einer Präzipitatvertehg in 
der lateralen Ebene verstanden werden. Die in der Schicht nach der Implantation zufällig 
verteilten Präzipitate wachsen während des Tempems aufgrund der Ostwald-Reifung. Dabei ist 
das Wachstum von großen Präzipitaten begünstigt und kleine Präzipitate lösen sich auf. Dies 
geschieht so lange, bis sich mit zunehmender Präzipitatgröße ein Gleichgewicht der 
DiBisionsgradienten in der lateralen Ebene zwischen den Präzipitaten eingestellt hat. Dieser 
stationäre Zustand verhindert dann das weitere Wachstum in der Ebene, da sich die 
Diffusionsgradienten zwischen den Präzipitaten gegenseitig kompensieren und damit keine 
Dfisionsströme mehr fließen können. Dies führt zum einen dazu, daß das Wachstum der 
Präzipitate nur noch in die Richtungen senkrecht zur Ebene möglich ist, d.h. hin zur Oberfläche 
oder ins Substrat. Dadurch entsteht unter Berücksichtigung der unterschiedlichen 
Ausdehnungen (Tiefe und Ebene) und der vorgegebenen Orientierung des Si-KristaIls 
die tiefenunabhängige Form der Strukturen. Zum anderen verhindert dieser 
Gleichgewichtszustand, daß während der zweiten Temperung eine Veränderung der Strukturen 
stattfindet. 
Die phasenabhängige Ausbildung der Strukturen infolge der Ostwald-Reifung und der 
Koaleszenz der Präzipitate kann auf die unterschiedlichen anisotropen Grenztlächenenergien 
zurückgeführt werden. Die geringe Anisotropie bei der ß-Phase führt zu der ovaien 
Präzipitatform. Für die U-Phase existiert hingegen eine stark bevorzugte Wachstumsrichtung, 
die die Bildung von länglichen Präzipitaten verursacht, deren Koaleszenz dann die 
netzwerkartige Stniktur erzeugt. 
Daß ftu beide Phasen keine bevorzugte Orientierung der Strukturen in der Ebene, aber 
jeweils eine Textur der Silizidgitier und Orientiemgsbeziehungen zur Si-Matrix gefunden 
wird, deutet auf den Einnuß von weiteren Effekten hin. So können z.B. Gitterschädigungen, 
Verzerrungen oder Spannungen in den Schichten dazu führen, daß die GrenzEiächenenergien, 
stark von den lokalen Bedingungen abhängen und dadurch die n i f i g e  Orientierung der 
Strukturen entsteht. 
Die unveränderte Struktur und der erzielte ß+a-Phasenübergang infolge der zweiten 
einstündigen Temperung bei 1150°C zeigt an, daß die a-Phase nur dwch die Umordnurig des 
Silizidgitters entsteht. Im Gegensatz dazu, kann der a+ß-Phasenübergang mit der 
einstündigen Temperung bei 900°C nicht erzielt werden. Da die Nukleation der P-Phase an der 
SilizidfSi-GrenZnäche erfolgt, vorzugsweise an Defekten oder Steilen, die die Keimbildmag 
energetisch begünstigen, behindern die ausgeheilten und relaxierten Knstdgitter den 
nukleationskontrollierten a+ß-Phasenübergang. &bei spielen ebenso das schon 
Vorhandensein von Keimen der ß-Phase, als auch die Größe der gesamten Oberfläche der 
Silizidpräzipitate und das Wachstum von Strukturen eine wese~tliche Rolle, W e r  wird 
deutlich, warum bei implantierten Proben, bei denen beide Phasen in Form von kleinen 
Präzipitaten vorliegen, der U+-Phasenübergang schon durch eine einstündige M%mpenuig bei 
900°C erreicht wird. 
Ausgehend vom y-FeSiz bewirkt die Tempemg bei 900°C die Bildung der P-Phase. 
Dabei kam das Modell der Phasenbildung durch die Implantation e b e a  auf den 
y+ß-Phasenübergang angewendet werden, da die wiihrend der Tempemg, m%va~kse~den 
y-Präzipitate dann beim Erreichen der kritischen Große in die P-Phase übergehen. 
Die schon erwähnte Umordnung der Silizidgitter während der aeß-Phasenübergänge hängt 
desweiteren vom unterschiedlichen Eisenanteilen der jeweiligen Phasen ab. Während bei der a- 
Phase wegen der Eisenfehlstellen beim a+ß-Phasenübergang ein Defizit an Eisenatomen 
entsteht, ist beim ß+a-Phasenübergang ein Überschuß an Eisenatomen vorhanden. 
Die bei der Temperung mit Halogenlampe bei 1150°C beobachtete Bildung eines 
geringen Anteils des E-FeSi könnte anhand dieser Tatsache erklärt werden. Nach dem 
ß+a-Phasenübergang sind in dem Siliadgitter der a-Phase überzählige Eisenatome 
vorhanden, die auf=ofutld der niedrigeren Bildungsenthalpie des Monosilizids [213] mit Si- 
Atomen des D i s i i d  das E-FeSi bilden. Die geringe Anzahl der fieien Eisenatome, die an 
diesem Prozeß beteiligt sind und die umgebende Kristailstruktur der neu gebildeten a-Phase 
führen dann letztendlich dazu, daß die Umwandlung des Monosilizids in das Disilizid 
energetisch begünstigt ist. Es ist daher anzunehmen, daß die kurze Zeitspanne von 30 s für 
diesen Phasenübergang nicht ausreichend ist, da nach einstündigen Temperungen kein Anteil 
an E-FeSi nachweisbar ist. 
Wie in dieser Arbeit gezeigt ist, können mit der Ionenstrahlsynthese große Präzipitate und 
Siiizidstnikturen erzeugt werden. Experimenten, die unter vergleichbaren Bedingungen bzgl. 
Iniplantationsenergie, Ionenstromdichte, Dosis und Temperatur durchgeführt wurden, %hrten 
dagegen zur Bildung von geschlossenen Schichten (z.B. [9]). Der Vergleich der Experimente 
zeigt dabei, daß das Wachstum während der Temperung sehr empfindlich von der 
Größenverteilung der Präzipitate abhängt. Da die hier verwendeten Implantationsenergien, 
Dosen und Ionenstromdichten (infolge der "~e -  und %e-Implantationen) keinen EHuß auf 
die gefundene Phasenbildung zeigen, muß die Implantationstemperatur als bestimmender 
Parameter angesehen werden. Diese Annahme wird auch dadurch bestätigt, daß bei den in der 
Literatur beschriebenen Experimenten unterschiedliche VerMxen der Messung der 
Probentemperatur (Thermoelement an den verschiedensten Orten an der Probe und am 
Probenhalter) und verschiedene Methoden zur Erreichung der gewünschten Temperatur 
(ohmsche Heizung, Heizung durch den Ionenstrahl) verwendet wurden. Die Ergebnisse können 
daher nur bedingt miteinander verglichen werden, da die Abstimmung der 
Ixqlantationsparameter die letztendliche Größenverteilung der Präzipitate bestimmt, und somit 
das weitere Verhalten wätitend der Temperung festlegt. 
6.2. Ionenstrahlinduzierte und thermische 
Kristallisation und Phasenbildung 
Nachdem im Kapitel 6.1. die Phasenbiidung der Silizide bei der 1onenstrahl.ynthese untersucht 
wurde, sollen nun die Ergebnisse fur ein zweites Ionenstrahlverfahren, die ionenstrahhinduzierte 
Kristallisation und Phasenbildung (IBIEC, ion beam induced epitaxial cristallization) vorgestellt 
werden. Im Gegensatz nu Ionenstrahlsynthese wurden beim IBIEC-Prozeß die Eisenatome 
(7.0 x 10'~cm-' bis 2.0 X 10"cm-') mit 200 keV bei Raumtemperatur in das Siliziumimplantiert 
und anschließend mit 500 keV und 1 X 1 0 ' ~ c ~ ~  Si+-1onen bei 350°C bestrahlt (s. Kapitel 3). 
Diese Bestrahlung löst die Phasenbildung aus und bewirkt die Rekristallisation des zuvor 
amorphisierten Siliziums. 
Erste Untersuchungen mit der Mößbauerspektroskopie von Proben, die bei 
Raumtemperatur implantiert wurden, sind vom Ehepaar Sawicki et al. [95-1031 durchgefuhrlt 
worden. Wie in Abschnitt 5.2. dargestellt wurde, konnte aber keine endgültige Deutung der 
Ergebnisse gewonnen werden. Lin et al. [I561 gelang es erstmalig 1992 mit dem 
IBIEC-Prozeß das pseudomorphe y-FeSiz zu erzeugen, das nach der Bestrahlung als kleine 
Präzipitate mit Ausdehnungen von 1 - 2 nm in der rekristallisierten &Matrix vorliegt 
[118,119,122]. Die Ausfuhningen in Abschnitt 5.3.3. bzgl. der und der 
Charakterisierung dieser metastabilen Phase mittels der Mößbauerspektroskopie verdeutlichen 
die gegenwärtige Diskussion und waren Ausgangspunla für die hier vorgestellten Experimente. 
6.2.1. Augerelektronen-Spektroskopie 
6.2.1.1. Implantierte Proben 
In Abbildung 6.44. sind die mit der AES-Tiefenprofde-Analyse besikmten 
Konzentrationsverteiiungen der implantierten Proben abgebildet. An die Kmen wurde jeweils 
eine Gaußverteilung angepaßt und die Werte der maximalen Eisisenkonzentrati~nen~ Rp urrd A& 
bestimmt (Tab. 6.M.). Der Vergleich mit den berechneten Kurven in Abbitdung 6.1, in 
Abschnitt. 6.1.1. zeigt bzgl. der Form der Profile ein gute Übereinstimmung und zeigt, ddaß das 
Zerstäuben der Oberfläche mit dem verwendeten ZerstäubungSkoe£6aenten Ini Rdhmen der 
Ungenauigkeiten angemessen berücksichtigt wurde. Die bestimmten Werten in Tabdle 6.1. und 
6.E. zeigen, daß fur alle Proben nur geriage Abweichungen fwr die m h l c n  
Eisenkonzentrationen vorliegen, wogegen für die Rp- und AGWerte Untf:rsc~ed@ FeststeHbar 
sind. Die Ursache fur diese Abweichungen ist die mechanische Bestimmung der Tiefe der 
Sputterkrater nach der AES-Analyse. Besonders bei diesen Proben. waren wegen dex 
der Probenoberflächen nach der Implantation die Tiefemssluigen ers~hwet. Der 
hervorgedene Fehler f ikte  dann bei der Umrechnung von der Zeit in dir: Tiefenshk zu den 
Abweichungen, die auch iunerhalb dieser Probenserie fe'estnxste~m sind. Diese Ve~ornmge~,  
die im Gegensatz zu den bei 350°C hpfantierten Proben auftfateri, k6men &E& Spzimi~1 
in den Schichten verursacht sein, die Wlge  der SchIdiguig und AmoqEgemg durch 
Implantation bei Raumtemperatur entstehen. 
Wie bei den in Abschnitt 6.1.2. beschriebenen ÄES-Mesmgen ist ebed& ciw 
Verschiebung der Si(ICLL)-Augerlhie zu höheren Energien fur die &oben vorhaztden. Die 
Verschiebung erfolgt, wie auch in Abschnitt 6.1.2.3. darge~eflt Ist, %I AbZtW&&eit v m  
Verlauf der Koflzentrationsve~eilung. 
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Abb. 6.44.: Mit AES-Tiefenprofile-Analyse bestimmte Konzentrationsverteilungen des Eisens 
der mit 200 keV bei Raumtemperatur implantierten Proben. 
Tab. 6.E.: Mit der AES-TiefenproH-Analyse bestimmten Werte der mittleren projizierten 
Reichweiten G, der projizierten Standardabweichungen ARp und der maximalen 
Eisenkonzentrationen. 
6.2.1.2. Bestrahlte Proben 
Die in Abbildung 6.45. dargestellten Konzentrationspro5le weisen nach der Bestrahlung 
deutliche Veränderungen au£ Bei der Proble mit der niedrigsten Dosis sind große 
Schwakmgen der Konzentrationswerte vorhanden, die auf die sehr geringen Konzentrationen 
und die AES-Nachweisempiindlichkeit zuriickzufubren sind. Die beiden mit 2 X 1 0 ' ~ c ~ ~  bzw. 
5 X 10'~cm-~ implantierten Proben zeigen im Vergleich zum implantierten Zustand nach der 
Bestrahlung ehe Veniagemg der maximalen Eisenkonzentrationen und die Verlagerung der 
Profi?schwequnkte in größere Tiefe. Diese Veränderungen sind durch den nuklearen 
Energieverlust vewsacht, der Stoßkaskaden entstehen Iäßt, die zu einer Durchmischung der 
" htlesten Konzentrationwerteifungen f'uhren. Die Berechnung der Reichweitenverteilung 
er 500 keV Si-Ionen mit TRIM95 ergab eine mittlere projizierte Reichweite von 735 run und 
eine projizierte Standardabweichung von 157 nm. Dadurch kann ausgeschlossen werden, daPI 
%&Atome während der Bestrahlung in die Eisenvertehg implantiert werden. 
Gegensatz dann ist bei der mit 3 Si-Ionen bestrahlten Probe (Abschnitt 5-1.2.2. 
.1.3.) keine Veränderung des ststellbar, da der hier wirkende elektronische 
Enefgeverhst nur zu eher JEnergiedepoSitio~i ohne Ausbifdmg von ausgedehnten Kaskaden 
bewegter Atome fuhrt. 
7 X 10'~cm-~ 
Abb. 6.45. : Konzentrationsverteilmgen 
der mit 200 keV bei Raumtemperatur 
implantierten und anschließend mit 500 
keV und 1 x 10'~crn-~ Si-Ionen bei 350°C 
bestrahlten Proben. 
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6.2.1.3. Getemperte Proben 
Die in Abbildung 6.46. gezeigten Tiefenprofile der mit 1 und 2 x 10"cg2 @htierten Proben 
weisen nach der Tempemg bei 900°C bnv. 1150°C ähnliche Veränderungen auf Untier 
Veningemg der maximalen Eisenkonzentrationen laufen die ProHe ausseinander uad 
tiefenabhängige Konzentrationsschwankungen sind feststellbar. Ebenso lrann iSie 
temperaturabhängige Bildung von SiOrSchichten an den Obedläche (900°C '10 - 25 ü9a, 
1 150°C: 30 - 40 nm) nachgewiesen werden. 
SEM-Aufnahmen von den Flanken der Sputterkrater im Bereich der EkenproHr: zeigen 
helle und dunkle Strukturen, die an die in Abschnitt 6.1.6 untersuchten Sliipddrufimen 
erinnern. Mit der AES-minktanalyse kann in den hellen Gebieten Sise1;1 md S E m  
nachgewiesen werden, wogegen in den dunklen Bereichen nur S=um vorhanden ist. Das 
Auftreten der tiefenabhängigen Konzentrationsschwankungen kann daher wie M Abs~lanitO 
6.2.2.2. auf die Bildung von lateralen Stnikturen wahrend der Tempemg zunic:Isgem 
werden. 
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Abb. 6.46.: Konzentrationsprofile der mit 200 keV bei Raumtemperatur implantierten und 
getemperten Proben. 
6.2.2. Konversionselektronen-Mößbauerspektroskopie 
6.2.2.1. Implantierte Proben 
Die CEM-Spektren in Abbildung 6.47. zeigen fur aile Proben ein breites und symmetrisches 
Dublett. Wie in Abbildwg 6.48. dargestellt ist, nimmt die Lage der Minima mit zunehmender 
Dosis linear ab und der Abstand der Maxima in Abbildung 6.49. zeigt für geringe Dosen einen 
steilen Abfill und ist dann bei den hohen Dosiswerten konstant. 
Die Auswertung der Spektren erfolgte unter der Annahme, daß eine Siliadbildung 
stattgefiinden hat. Aufgnuid der Spektrdorm (symmetrisch und breite Aufspaltung) wurde 
daher zunächst das y-FeSi2 als wahrscheinlichste Möglichkeit in Erwägung gezogen. Dabei 
wurde wie m Abschnitt 6.1.4.1. beschrieben, das Stnikturmodell von A. Svane und 
N.E. Christensen, sowie die Literaturwerte für die Luiienlagen nach C1351 als Ausgangswerte 
verwendet (s. Tab. 6.IiI.). Die berechneten Hyperfein-Parameter (Tab. 6.X.) und die Form der 
Mößbauerspektren weisen auf die Existenz des y-FeSi2 hin, was auf Seite 90 noch ausfülulich 
diskutiert wird. 
Eine Aufwertung unter der Annahme, daB eine Mischung aus hauptsächlich y-FeSi2 und 
geriugen Anteilen an a- und ß-Fe& vorliegt, zeigt aufgnind der unzureichenden Anpassung 
der Spektren und der Hyperfein-Parameter, daB die Existenz der a- und P-Phase 
ausgeschlossen werden kann. Desweitem kann die Existenz des amorphen Fe0J3i 
ausgeschlossen werden. 
Abb. 6.47.: CEM-Spektren der implantierten Proben. 
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Abb. 6.48.: 
Lage der Minima in Abhängigkeit von der 
implantierten Dosis. 
Abb. 6.49.: 
Abstände mischen den beiden M a d m  21 
Abhängigkeit von der Unphtierten Dosis. 
Tab. 6.X. : Hyperfein-Parameter der  Auswertungen, die mit den zwei, nicht aufgelösten 
6.2.2.2. Bestrahlte Proben 
Die Spektren der bestrahlten Proben in Abbildung 6.50. sind nahezu identisch und die 
Auswertung der Spektren erfolgte mit den Hyperfein-Parametern der y-Phase. Für Probe mit 
der niedrigsten Dosis liegt im Vergleich zum implantierten Zustand eine Verringerung des 
Abstandes der beiden Maxima bei unveränderter Lage des Minimums vor. Dagegen zeigt die 
mit 2 X 1oL6cm2 implantierte Probe nur eine sehr geringe Veränderung des Spektrums und der 
Hyperfein-Parameter und bei Probe mit der nächst höheren Dosis ist fast keinerlei Veräodening 
nach der Bestrahlung festzustellen. Wie nach der Bestrahlung m erwarten war, zeigen die 
berechneten Hyperfein-Parameter in Tabelle 6.X. das Vorliegen des y-FeSi2 an. 
Abb. 6.50.: CEM-Spektren der mit 200 keV bei Raumtemperatur hplantierten imd 
anschließend bestrahlten Proben. Die Bestrahitmg e&01gte mit 500 krH ~i'-ILonen ufid 
1 X bei 3 50°C. 
Der Vergleich der CEM-Spektren des y-FeSi2 in Abbildung 6.20. mit den Spektren in 
Abbildung 6.50. und der Hyperfein-Parameter in Tabelle 6,III. und 6.X.zeigen nur sehr 
geringfiigige Unterschiede. Diese Betrachtung bestätigt, daß nach der Bestrahlung das y-FeSiz 
vorliegt. Die geringen Unterschied können, wie auch schon in Abschinitt 6.1.4.5. diskutiert 
wurde, ihre Ursachen in den zwei verschiedenen Herstellungsweisen haben. So kann eine 
gering abweichende mittlere Präzipitatgröße, Defekte in der Si-Matrix oder Spannungen in den 
Grenzflächen dazu fuhren, daß die Hyperfein-Parameter geringfügig variieren. 
Die Tatsache der identischen CEM-Spektren von der mit 5 X 1 0 ' ~ c ~ ~  implantierten Probe 
vor und nach der Bestrahlung (bei den niedrigeren Dosen nahezu identisch), führt zu der 
Schlußfolgerung, daß sich die y-Phase schon während der Implantation bei Raumtemperatur 
gebildet haben könnte. Dies setz aber voraus, daß kristalline Bereiche in der amorphisierten Si- 
Matrix vorliegen, die die Bildung dieser pseudomorphen Phase ermöglichen. Da die 
Implantationsdosen zwar schon oberhalb der Amorphisierungsschwelle liegen, aber die 
Probentemperatur aufgrund der Heizung durch den Ionenstrahl tatsächlich ca. 90°C betrug, 
könnte ein teilweise strahleninduzierte Ausheilung der Si-Matrix stattgehden haben. 
Im Gegensatz zu den drei Proben mit den niedrigsten Dosen, bei denen wegen des geringen 
Eisenanteils die Bildung des y-FeSi2 zu erwarten war, weist die mit der nächst höheren Dosis 
von 1.0 x 10'~cm-~ (14.2 at.%) implantierte Probe nach der Bestrahlung ein deutlich 
unterschiedliches Mößbauerspekhum (Abb. 6.51.) auf. Die Auswertung des Spektrums mit 
den zwei Quadrupoldubletts der y-Phase konnte aber nicht zrrtiledenstellend vorgenommen 
w e r d q  woraus geschlossen werden kann, daß die Bestrahlung nicht zur Bildung des y-FeSi2 
gefüht hat. Wie in der aktuellen Literatur [122,214] gezeigt wird, kann bei hohe 
Eisenkonzentration (28 at.%) ein Phasengemisch aus a- und P- FeSi2 durch die Bestrahlung 
entstehen. Unter Berücksichtigung dieses Ergebnisses konnte das Spektrum zufiiedenstellend 
mit einem Phasengemisch aus a- und P-Phase ausgewertet werden. 
P-FeSiz: 46.8 % 
I: 6 = 0.128 d s ,  A = 0.404 mm/s 
Ik 6 = 0.143 d s ,  A = 0.442 mm/s 
a-FeSi2: 53.2 % 
I: 6 = 0.057 d s ,  A = 0.472 mm/s 
Ik 6 = 0,130 d s ,  A = 0.738 mm/s 
Abb. 6.51.: CEM-Spelanun der mit 200 keV und 1 x 1017cm-2 bei Raumtemperatur 
uilplantiertm und anschlieaend bestrahlten Probe. Die Bestrahlung erfolgte wie bei den 
Proben mit den geringeren Dosen mit 500 keV Sii-1onen und 1 x 10'~cin-~ bei 350°C. Von 
oben nach mim sind jeweils die beiden Quadnipofdubfeas des P- bzw. a-Fes& dargestellt, 
30 
Um auszuschließen, daß sich das Phasengemisch während der Bestrahiung bei 359°C nur 
aufgnind der erhöhten Temperatur gebildet hat, wurde implantiertes Probenmaterial von der 
mit 1 x 1 0 " ~ ~ '  hnplantierten Probe bei 350°C fur 1 h (vergleichbar der Bestrahlungszeit) in 
Ar-Atmosphäre getempert. Der Vergleich der CEM-Spektren und der Hyperfein-Parameter 
(Tab. 6.X.) der implantierten und der getemperten Probe zeigt keine Unterschiede. Da die 
thermische Rekristailisation des Siliziums erst ab Ca. 500°C einsetzt, muß daher festgestellt 
werden, daß die Silizidbildung nur aufgnuid der Bestrahlung erfolgt ist. 
6.2.2.3. Getemperte Proben 
Die CEM-Spektren der bei 1150°C getemperten Proben in Abbildung 6.52. weisen die 
charakteristische Form des a-FeSiz aufl und die Hyperfein-Parameter bestätigen die Existenz 
dieser Phase. 
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Abb. 6.52.: CEM-Spektren der mit 200 keV und 1 x 10"cm-~ bei Raumtemperafm 
implantierten und anschließend für eine Stunde im Ofen bei 1 150°C getemperten Roben, 
Die Spektren d e r  bei 900°C getemperten Probe in Abbildmg 6.53. zeigen die fui die P-Phase 
typische Form. Bei der mit 2 X 10'~crn-' implantierten Probe kann aber ehe detftliche 
Verbreiterung wahrgenommen werden, die auf eine weitere Koqoniente Un-i Spe&mm 
hinweist. Die Auswertung wurde daher unter der Annahme voxgeno 
das ß-FeSiz und ein geringer &teil der a-Phase vorliegen kann, 
der a-Phase wurden deren Hyperfein-Parameter nach C1711 
Quadnipoldubletts gleichgesetzt. M m d  der Iwerfein-Parameter h 
deutlich, daß der gemachte Ansatz nun Erfolg und 
Proben vorliegt. Die Bildung der P-Phase ist dabei unabhängig von der M der T~.pe~ning 
(Ofen, Halogenlampen) und der implantierten Dosis. Gleichzeitig muJ3 festgestellt werden, daß 
ein geringer, aber nicht vernachlässigbarer Anteil (0.6 - 13.8 %) der a-Phase bei fast allen 
Proben nach der Temperung bei 900°C vorliegt. Das Auftreten der a-Phase zeigt keine 
Systematik hinsichtlich des implantierten Ausgangszustandes und der Temperbedingungen. Die 
Bildung der cc-Phase unterhalb der Phasenübergangstemperatur kann darauf zurückgeführt 
werden, daß während der Rekristallisation der amorphen Si-Matrix Defekte und Gitterschäden 
in den Silizumkristall eingebaut werden, die die Bildung dieser Phase energetisch ermöglichen. 
Halogenlampe, 60 s Ofen, 1 h 
Abb. 6.53.: CEM-Spektren der mit 200 keV bei Raumterryteratur implantierten und 
anschfieBend bei 900°C ini Ofen (1 h) bnv. mit Halogenlampe (60 s) getemperten Proben. 

6.2.3. Ionenstrahlinduzierte Phasenbildung und Vergleich mit der 
Ionenstrahlsynthese 
In diesem Abschnitt wird auf der Basis der vorgestellten Ergebnisse ein Modell der 
ionenstrahlinduzierten Phasenbildung für die Eisendisilizide entwickelt und diskutiert. Durch 
die Implantation der Eisenatome bei Raumtemperatur erfolgt die Amorphisierung der 
Si-Matrix. Dabei kann keine Phasenbildung stattfinden und die Eisenatome sind in der 
amorphen Matrix gelöst. Durch die sich anschließende Bestrahlung bei 350°C findet die 
strahleninduzierte Rekristallisation des Si-Kristalls statt und es bilden sich Keime der y-Phase, 
die als kleine Präzipitate vorliegen. In Abhängigkeit von der implantierten Dosis und dem 
damit verbundenen Anteil an Eisenatomen in der Si-Matrix, können die y-Präzipitate dann auch 
soweit anwachsen, daß sie die kritische Größie überschreiten und der Phasenübergang zum 
a- und P-FeSi stattfindet. 
Wie bei der Ionenstrahhpthese werden für die Phasenbildung zwei Bereiche gehden. Bei 
niedriger Eisenkonzentrationen bildet sich das y-FeSiz, wogegen bei höheren Werten ein 
Phasengemisch aus a- und P-FeSi2 entsteht. Da die Phasenbildung bei der Ionenstrahlsynthese 
schon während der Implantation bei 350°C vonstatten geht, wird beim IBIEC-Prozeß die 
Phasenbildung erst durch die Bestrahlung ausgelöst. Da sich die Verfahren bzgl. der beteiligten 
Prozesse unterscheiden, sollen im folgenden die Unterschiede als auch die Gemeinsamkeiten 
herausgearbeitet und diskutiert werden. 
Für die Siliadbildung md3 bei.beiden Verfahren das Vorhandensein einer kristallinen Si- 
Matrix als notwendige Voraussetzung angeselhen werden. Bei der Ionenstrahlsynthese wird 
dies erreicht durch die erhöhte Implantationstemperatur von 350°C, die zusammen mit 
ionenstrahlinduzierten Prozessen die erzeugten Schädigungen des Siliaumkristalls schon 
während der Imglantation ausheilen läßt und damit eine Amorphisierung verhindert. Im IBIEC- 
Prozeß wird die Rekristallisation erst durch die Bestrahlung bei 350°C erreicht. 
Desweiteren ist für die AktMemng der chemische Bindung in beiden Fällen eine erhöhte 
Temperatur notwendig, die in Verbindung mit dem Energieeintrag während der Implantation 
und Bestrahluug die Phasenbildung ermöglicht. Da die Energiedeposition bei beiden Verfahren 
auf unterschiedliche Weise geschieht (nuklear bzw. elektronisch) kann gefolgert werden, daß 
ein kritischer Wert für den mmimalen Energieehtrag existiert, der aber unabhängig von der Art 
der Ion-Festkörper-Wechselwirkung ist. 
d für das untersuchte Si-Fe-System ist der Zusammenahng zwischen der 
Phasenbildung und der erzeugte Mikrostniktur. Die Präzipitatgröße und die lokalen 
Bedingungen m der Si-Matrix legen dabei die Bildung der jeweiligen Phasen fest, was zu dem 
sehr äbnliche Verhalten bzgL der Phasenbitduug fur die beiden Ionenstrahlverfahen führt. 
7. Zusammenfassung 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Phasenbildug der Eisendisilizide bei der 
Ionenstrahlsynthese und der ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildmg 
untersucht. Das Hauptgewicht der Bemühungen lag dabei auf der Phasenanqse mit 
der integralen und tiefenselektiven Koniversionselektronen-Mößbauerspektroskopie 
(CEMS, DCEMS), sowie der Untersuchung der tiefenabhängigen und lateralen 
Konzentrationsverteilungen mit der Augerelektroruen-Spektroskopie (AES). 
~öntgenditliaktion (XRD), Transmissionselektronen-Mikroskopie (TEM) und Rutherford- 
~ückstreuspektroskopie/Gitte*g (RBSIC) dienten zur weiteren stnilrhirellen 
Charakterisiemg der implantierten, getemperten und bestrahlten Proben. 
Ionenstrahlsynthese 
Es wurden für die Ionenstrahlsynthese mit 40 keV und 200 keV Eisendosen von 2 x 
bis 7 x 1 0 ' ~ c ~ ~  bei 350°C in n-leitendes Si(ll1) implantiert. Die dadurch erzielten ma-In 
~isenkonzentration reichen von weniger als 1 at.% bis 44 at.%, Die erzeugten 
Konzentrationsprofle sind bei den niedrigen Dosen vergrabene, wogegen bei den höchsten 
Dosen das Zerstäuben der Oberfiäche dazu führt, daß die Eisenverteilwngen bis an die 
Oberfläche reichen. 
Mit der CEMS-Phasenanalyse werden in Abhängigkeit von der Dosis bzw. der m a w e n  
Eisenkonzentration zwei unterschiedliche Bereiche für die Phasenbildmg während der 
Implantation bei 350°C gehden. Bei Konzentrationswerten kleiner als 10 at.% bildet sich des 
metastabile y-FeSiz, während bei höheren Werten ein Gemisch aus a- und P-Fe& entsteht. Die 
Phasenzusammensetning ist konzentrationsabhärngig, wobei bei niedrigen Konzentrationen 
zunächst der Anteil der a-Phase überwiegt. Mit zunehmender Konzentration nlmmt dieser 
Anteil ab und die P-Phase stellt den HauptanteiL Über 30 at.% wird die Bildung des E-FeSi 
beobachtet, und der Anteil des a-FeSL nimmt in diesem K~nzentr~tionsberelch weiter 
kontinuierlich ab. Für Werte über 40 at.% kann nur noch ein Gemisch aus P-Fes& und &-Fe% 
nachgewiesen werden, wobei der Anteil des E-FeSi mit ansteigender Konzentration anwächst, 
Die Ergebnisse der tiefenselektive Phasenanalyse mit DCEMS zeigen einen Zus-e&mg 
zwischen dem Verlauf der Konzentrationsverteilung und der Phasenzusa~mensetzung. Xm 
Konzentrationsbereich < 30 at.%, in dem die Bddung der a- und @-Phase v~rliegt, nimmt mit 
ansteigendem Konzentrationsprofl der Aateil des P-FeSi2 gegenüber dem Anteil des rot-3ieSi~ 
zu. Im Maximum des Implantationsprofils ist der Anteil der ß-Phase maximal und nimmt mit 
zunehmender Tiefe wieder ab. Im noch größeren Tiefen hinter dem Maximum. ist die 
Phasenzusammensetning nahezu konstant und tiefenunabhagig, Bei K01ti~entrr~o3lspro@~n 
mit höheren Konzentrationen (> 40 at.%) wird korreliert mit dem ansteigenden Verlauf der 
Konzentrationsverteilung die Abnahme des Anteilc des P-FeSiL uad eine Zmahnie des h t &  
des E-FeSi festgestellt. 
Die anschließenden Temperungen der implantierten groben führen a d m d  der 0 ~ d d -  
Reifiing und Koaleszenz zum Wachstum von ausgedehnten SMd-SB, die h 
Abhängigkeit von der Phase unterschiedliche F m e n  aufvweise~. Bei 1150°0"a(9 entsteht das 
a-FeSi2, welches in Form einer netzwerkaaisen Dwch gsst:- vor%e@. W 
Gegensatz dazu wachsen bei 900°C große Präzipitate aus &FRS& die isu%ert in der Si-M8tk;n 
eingebettet sind. 
Untersuchungen mit Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie (SAM) zeigen, daß die lateralen 
Elemenherteilungen unabhiingig von der Tiefe sind, das bedeutet, daß die Silizidstrukturen als 
Wände für die a-Phase bzw. flache scheibenförmige Präzipitate für die ß-Phase in der (1 11)- 
orientierten kristallinen &Matrix vorliegen. XRD und CEMS zeigen, daß beide Phasen eine 
Textur und die Silizidgitter eine feste Orientierungsbeziehungen zum Siliziumkristall haben. 
Mit einer zweiten, sich anschlieflende Temperung kann keine Veränderung der Strukturen 
erreicht werden. Aufgmd der durchgeführten Temperexperimente kann festgestellt werden, 
daß der a+ß- und ß+a-Phasenübergang nukleationskontrolliert ist und durch interne 
Umordnungsprozesse in den Siüzidstrukturen vonstatten geht. 
Die Ergebnisse der Phasenanalyse und der strukturellen Untersuchungen erlauben es, ein 
Modell für die Phasenbildung und das Wachstum der Silizide zu entwickeln, das alle 
Abschnitte der Siliadbildung während der Ionenstrahlsynthese beschreibt: Die Nukleation 
erfolgt entsprechend diesem Modeil als y-FeSiz, das in Form von kleinen Präzipitaten vorliegt, 
die mit zunehmenden Eisenanteil während der Imglantation anwachsen. Beim Erreichen einer 
kritischen Größe ist diese pseudomorphe y-Phase nicht mehr stabil und geht in Abhängigkeit 
von den lokalen Bedingungen in die U- oder P-Phase über. Mit ansteigendem Eisenanteil 
wachsen die Präzipitate aufgrund der Ostwald-Reifimg weiter, bis fur das a-FeSi2 ebenfalls 
eine kritische Größe erreicht wird. Diese Phase ist dann nicht mehr stabil und der 
a+ß-Phasenübergang findet statt. Mit der weiteren Zunahme des Eisenanteils findet dann für 
alle a-Präzipitate der Phasenübergang statt und der Anteil der a-Phase geht kontinuierlich 
zurück. Gleichzeitig ist der Eisenanteil genügend hoch, damit sich das E-FeSi bilden kann, 
dessen Anteil mit dem weiter zunehmenden Eisenanteil wächst. 
Ionenstrahliuduzierte Kristallisation und Phasenbildung 
Für die ionenstraliünduiierte Kristallisation und Phasenbildung wurden mit 200 keV 
Eisendosen von 7 x bis 1 X 10"crn-~ in n-leitendes Si(ll1) bei Raumtemperatur 
implantiert. Um die Rekristallisation der dadurch amorphisierten Si-Substrate und die 
Silizidbildung zu erzielen, schloß sich eine Bestrahlung mit 500 keV von 1 X 10'~cm-~ ~i+-Eonen 
bei 350°C an. 
Die Ergebnisse der CEMS-Phasenanalyse und die experimentellen Bedingungen lassen auf die 
Bildung des Y-F& während der Implantation schließen. Die Bildung des a- und ß-FeSi2, 
sowie anderer Siliadphasen kann dagegen für den ganzen untersuchten Dosisbereich 
ausgescfr2ossen werden. 
Nach der anschließenden Bestrahlung wird in den Proben mit Eisenkonzentrationen kleiner 
als 7.5 at.% das y-Fes& nachgewiesen, wogegen bei höheren Konzentrationen die Bildung 
eines Phasengemisches aus U- und P-Fes& erfolgt. Durch Tempern der implantierten Proben 
bei 900°C wkd unabhängig von der Dosis und der Art der Tempening (Ofen m d  
Malogenime) das P-Fes& erzeugt. Begihstigt durch die lokalen Gegebenheiten in der 
Si-Matrix entsteht ebenfalls ein geringer Anteil der U-Phase unterhalb der 
Phaseaübergangsterriperatur von 960°C. Temperungen bei 2150°C Ehren zur Bildung der 
a-Phase, 
Wie bei der Ionenstrahlsynthese wird ein Modell fur die verschiedenen Abschnitte der 
ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung anhand der gewonnenen Ergebnisse 
entwickelt. Demzufolge findet in der vollständig amorphisierten Si-Matrix während der 
Implantation der Eisenatome bei Raumtemperatur keine Phasenbildung statt. Durch die 
anschließende Bestrahlung rekristallisiert das Siliaumgitter und die Silizidbildung kam 
einsetzen. Vergleichbar mit der Ionenstrahlsynthese erfolgt die Bildung von Präzipitaten, die in 
Abhängigkeit vom implantierten Eisenanteil zunächst aus dem pseudomorphen y-FeSiz 
bestehen und dann mit anwachsender Präzipitatgröße in das a- oder P-FeSi2 übergehen. 
Die Ionenstrahlsynthese und die ioneninduzierte Phasenbildung und Knstaiiisation zeigen bzgl. 
der Phasenbildung ein sehr ähnliches Verhalten. Die zwei Bereiche der Phasenbildung (y-, bzw. 
a- und P-Phase) und die Abhängigkeit vom implantierten Eisenanteil sind bei beiden Verfahren 
vorhanden. Ebenso besteht der enge Zusammenhang von Prazipitatgröße und Bildung der 
Phasen. 
Eine Bedingung fur die Siliadbildung ist das Vorhandensein einer kristailinen SieMatrix, 
damit die Bildung des pseudomorphe y-FeSiz möglich ist. Desweiteren ist ehe erhöhte 
Temperatur während der Implantation bzw. Bestrahlung zur Aktnnenuig der chemischen 
Bindungsbildung notwendig. Ebenso muß die Energiedeposition durch die Projektilionen und 
strahhmgsinduzierte Effekte als wichtige Kriterien fur die Silizidbfidung angesehen werden. 
8. Ausblick 
Die hier präsentierten Ergebnisse ermöglichen zunächst, vom Standpunkt der 
Grundlagenforschung, ein besseres Verständnis und einen tieferen Einblick in das 
Si-Fe-System. Die Möglichkeit mit der Ionenimplantation und der ionenstrahlinduzierten 
Phasenbildung mikrodisperse Systeme unterschiedlicher Phasenzusammensetning zu erzeugen, 
erlaubt die exemplarische Untersuchung von grundlegenden Prozessen, wie z.B. der Ostwald- 
Reifung und der Koaleszenz von Präzipitaten, bis hin zur Ausbildung von dünnen Schichten, 
weit ausgedehnten Siliadstnikturen oder Präzipitatbändern. Durch den Vergleich mit 
theoretischen Berechnungen und Simulationen würden hierbei die einzelnen Prozesses besser 
verstanden und ein voflständigeres Bild von der Ionenstrahlphysik könnte entwickelt werden. 
Ein weitere Bereich, in dem Ionenstrahlverfiahren hier eingesetzt werden könnten, ist die 
gezielte Herstellung von Nanostnikturen zur Untersuchung von quantenmechanische Effekten. 
Ebenso könnten Mehrphasensysteme erzeugt werden, die in Abhängigkeit von der Tiefe eine 
variierende Phasenzusammensetningen aufiyeisen. Solche Schichtsysteme könnten aufgnuid 
der verschiedenen elektronischen Eigenschaften der Phasen (halbleitendlmetallisch), zu 
dreidimensionalen Stnikturen in einer Si-Matrix iülxen. 
Erwähnenswert ist das noch große Potential der tiefenselektiven Mößbauerspektroskopie, 
die hier erstmalig zur Untersuchung solcher Systeme eingesetzt wurde. Dabei ist die 
Möglichkeit, tiefenabhängige Phasenzusammensetningen zerstömgsfiei und mit einer sehr 
großen Exupiindlichkeit zu bestimmen, vielen anderen Analysemethoden weit überlegen. 
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